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Depuis  des millénaires,  la céramique est omniprésente dans la vie quotidienne des 
hommes. Elle est le premier matériau qu’ils fabriquent et ses procédés de préparation sont 
ceux qui ont le moins changé au cours du temps. Leur synthèse consiste en une 
transformation physico-chimique irréversible ayant lieu au cours d’un traitement thermique 
à haute température. Les premières utilisations des céramiques en tant qu’objet (poteries), 
ont été obtenues par solidification d’une pâte argileuse. Son utilisation a ensuite été 
étendue au domaine de l’art, laissant ainsi de côté la fonction utile de l’objet en ne se 
concentrant que sur la partie décorative et l’aspect esthétique de celui-ci. On parle alors 
de céramiques « traditionnelles ». C’est en Chine au cours de la dynastie Han (de 25 à 220 
après J-C) que les premières porcelaines furent fabriquées. A la différence des poteries, la 
porcelaine présente des caractéristiques mécaniques (dureté) accrues, de par une étape de 
mise en forme supplémentaire : le frittage naturel. Le phénomène de frittage correspond à 
la formation de liaisons entre les grains de poudre à des températures inférieures à celle de 
fusion du matériau à consolider. Il a été rendu possible dans le cas de la porcelaine par la 
présence d’additifs aidant au frittage  (kaolin 30% à 60%) et des températures de recuit très 
élevées (1260° à 1300 °C). C’est seulement à partir du XXème siècle que le monde de la 
céramique a beaucoup évolué, poussé par la demande grandissante de nouvelles propriétés, 
aboutissant à de nouveaux matériaux fonctionnels. Ces nouvelles céramiques dites 
« techniques » sont des associations métal-métalloïde, permettant ainsi de mettre à profit 
leurs nombreuses propriétés, en tant que matériaux isolants, magnétiques, optiques, 
réfractaires, supraconducteurs, thermomécaniques, pour l’électronique, et bien d’autres 
encore. 
Les techniques de frittage conventionnelles (naturel, sous charge) utilisent des montées en 
température lentes à l’origine de la coalescence des grains et de réactions interfaciales dans 
les assemblages de composites. La densification d’objets spécifiques tels que les céramiques 
nanostructurées ou les composites, pour lesquels les propriétés sont intrinsèques à la 
microstructure ou à la qualité des interfaces, requièrent une mise en forme beaucoup plus 
rapide. L’utilisation de techniques de frittage non conventionnelles permettant d’augmenter 
significativement les cinétiques de frittage s’avère alors nécessaire. Le frittage flash, ou spark 
plasma sintering (SPS), permettant d’atteindre des compacités supérieures à 95% en 10 
minutes contre 20 heures dans le cas des frittages conventionnelles, est une technique en 
plein essor dans différents domaines [1]. L’intérêt grandissant de cette technique est 
démontré par le nombre croissant de publications ces 10 dernières années [1] et 
l’augmentation constante du nombre d’appareils, notamment en France avec en 2005 une 
seule machine répertoriée contre 10 en 2011. Le SPS est une technique de frittage sous 
charge pour laquelle le chauffage est induit par effet joule suite au passage d’un courant 
continu pulsé à travers la matrice et/ou l’échantillon à densifier. Cette technique autorise 
ainsi des élévations de températures beaucoup plus rapides à l’origine de la forte réduction 





Ces avantages lèvent ainsi les verrous en permettant la conservation de la microstructure 
(faible coalescence) [2], l’assemblage de composites nanostructurées [3] et le collage de 
différentes couches de matériaux [4]. 
Si elle intéresse la communauté des céramistes, le détournement récent de la technique de 
frittage flash comme nouvelle voie de synthèse en chimie du solide, ou d’assemblage 
complexes de matériaux composites en une seule étape ouvre de nouvelles perspectives 
dans bon nombre de secteurs scientifiques tant fondamentaux qu’appliqués. C’est dans 
cette démarche que s’inscrit le CEMES (Centre d’Elaboration de Matériaux et d’Etudes 
Structurales) en se focalisant sur l’étude des potentialités de cette technique comme voie de 
synthèse et de mise en forme en une seule étape de matériaux réputés difficiles à obtenir 
par les voies conventionnelles ou encore par la réalisation ou la maîtrise d’interfaces  en vue 
de proposer la réalisation d’objets finis en une étape [5-10].  
De même, si la réalisation de céramiques fonctionnelles par SPS semble à ce jour à peu près 
maîtrisée, peu de travaux rapportant la formation d’objets intégrant plusieurs 
fonctionnalités sont rapportés. En effet, dans cette optique il est nécessaire d’obtenir des 
interfaces exemptes de toute réactivité et conservant au mieux la microstructure à l’origine 
des propriétés recherchées. Ces règles s’appliquent particulièrement pour les objets 
impliquant des échanges électroniques et/ou ioniques aux interfaces avec des densités de 
surface élevées pour favoriser ces échanges (composites nanostructurées). C’est dans ce 
cadre qu’il a été envisagé de réaliser des batteries « tout solide » massives dont la faisabilité 
a été démontrée au CEMES [11, 12]. Pour permettre le développement de cette technologie, 
il est donc important d’isoler les paramètres généraux pour optimiser les différents éléments 
clés de tels systèmes (céramiques électroactives, assemblages, ...). 
Que ce soit l’approche nouvelle voie de synthèse ou la réalisation en une seule étape 
d’assemblages complexes, le point commun réside dans le contrôle précis des réactions aux 
interfaces allant du simple collage à la réaction totale.  La définition et l’optimisation des 
paramètres gouvernant la réaction aux interfaces et l’assemblage sont l’objet des travaux 
présentés dans ce manuscrit. Il s’articulera autour de 4 chapitres visant à identifier les 
paramètres importants pour optimiser la synthèse de composés inorganiques et assembler 
de multi-matériaux pour l’obtention de systèmes finis. 
Premièrement, un bref historique des techniques de frittages assistés d’un courant sera 
développé en mettant en avant les différentes avancées technologiques conduisant à la 
technique SPS actuelle et à ses potentialités. 
Le deuxième chapitre sera consacré à la compréhension de la synthèse accélérée de bronzes 
CuxV2O5 (à partir de Cu et V2O5) par SPS. L’impact de paramètres machines (comme la 
pression et le courant) sur la réactivité sera étudié par comparaison de cette même 
réactivité en synthèse céramique classique. 
Le troisième chapitre abordera le contrôle de la réaction aux interfaces tout d’abord dans 
des mélanges pulvérulents de façon à avoir des matériaux composites, puis entre 
constituants afin d’assembler en une seule étape un objet multi-matériaux fonctionnel. Cet 
aspect sera développé dans le domaine des batteries « tout solide » appliqué à un système 
modèle (cuivre) permettant de s’affranchir des problèmes matériaux pour se focaliser sur les 





Le quatrième chapitre proposera le transfert des principaux résultats au cas plus appliqué 
des systèmes « tout solide » au lithium en apportant des améliorations significatives allant 
jusqu'à la réalisation de multi-cellules. 
Enfin une réflexion sera menée pour lever les derniers verrous de notre approche et 
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Le frittage flash ou Spark Plasma Sintering (SPS) est une technique de frittage sous charge 
assistée/activée par un courant électrique (ECAS : Electrical Current Assisted/Activated 
Sintering). La technique SPS est également connue sous le nom de FAST (Field Assisted 
Sintering Technique), PAS (Plasma Assisted Sintering), PECS (Pulsed Electric Current 
Sintering) ou encore EPAC (Electric Pulsed Assisted Consolidation). Elle présente des 
avantages tant technologiques qu’économiques de par : des vitesses de montée en 
température rapides, une diminution des températures de frittage, des temps de paliers à 
Tmax courts, la possibilité de fritter des matériaux pulvérulents difficiles à densifier avec 
d’autres techniques de frittage plus conventionnelles, tout en évitant le recours à des 
additifs de frittage d’où l’amélioration des propriétés des matériaux frittés. En particulier, le 
fait d’abaisser les temps et les températures de frittage permet la mise en forme de 
matériaux métastables et de poudres nanométriques avec des densités proches des densités 
théoriques présentant une faible croissance des grains. Les temps courts de traitement 
thermique peuvent également permettre d’éviter la formation de phases indésirables ou la 
réaction des matériaux initiaux conduisant à l’utilisation du SPS pour l’assemblage de 
composites. Par le design de matrices spécifiques et le contrôle du procédé, il est possible de 
mettre en forme des objets denses proche de la forme finale limitant les déchets de coupe  
et réduisant le coût des matières premières et le nombre d’étapes d’usinage post-frittage. 
Ces avantages permettant d’augmenter la productivité tout en limitant les coûts sont 
associés à l’intégration facile de la technique dans la chaîne de fabrication. 
La technique SPS a permis la mise en forme de différents types de matériaux [1] : 
des métaux et alliages métalliques (métaux durs, composés intermétalliques, matériaux 
amorphes ou magnétiques) 
des céramiques (oxydes, carbures, borures, nitrures, fluorures) 
des polymères (résines polyimides, nylon, polyethylène) 
des matériaux composites (métal-céramique, céramique-composés intermétalliques, 
céramique-céramique, polymères+charges...) 
démontrant la versatilité de cette technique et les multiples domaines d’applications 
concernés. 
Selon une revue récente [1] les techniques dites ECAS sont séparées en différentes 
catégories d’appareils possédant plus de 50 dénominations différentes relatives aux 
pressions et courants utilisés (AC, DC, AC+DC, temps des pulses, forme de pulse...). 
L’importance croissante des techniques ECAS (principalement le SPS) comme outil de 
consolidation est démontrée par l’augmentation du nombre de publications 
particulièrement ces dix dernières années (Figure 1) [1], et le grand nombre de brevets (642 
entre 1906 et 2008) [13]. L’origine des publications est essentiellement l’Asie (Japon, Chine, 
Corée) avec plus de la moitié des brevets et publications issues du Japon (pays possédant le 






Figure 1 : Nombre de publications relatives au frittage sous charge assisté par un courant en fonction de 
l’année (adapté de [1]) 
Entre 2006 et 2009, 3 articles permettent de faire un état de l’art sur les techniques ECAS en 
indiquant leur origine, leurs différences et leurs influences sur les propriétés des matériaux 
mis en forme [1, 13, 14]. Dans la suite, un bref résumé de l’évolution de ces techniques a été 
réalisé. 
 
I. Historique succinct du procédé ECAS 
La date du premier brevet relatif à une technique de frittage assistée par un courant 
électrique (ECAS) est contestée entre le brevet de Taylor et George en 1933 [15], celui de  
Duval et Adrian en 1922 [16] et le plus ancien rapporté, celui de Bloxam en 1906 [17]. 
Bloxam décrit le procédé de « Resistance Sintering » (RS) dans lequel un courant continu 
permanent utilisant la résistance du matériau pour la montée en température (effet Joule) à 
l’origine du nom RS (Resistance Sintering). La première application de l’invention de Bloxam 
était la production à l’échelle industrielle de filament de W ou de Mo pour les lampes à 
incandescence. Les filaments étaient réalisés à partir de poudres de Mo ou de W frittées 
sous vide par le passage forcé d’un courant à travers les échantillons sans exercer de 
pression. Il a mis en avant que le courant est particulièrement efficace pour réduire la 
surface d’oxyde présente sur les particules. Cette méthode aura permis d’accroître la 
quantité de lumière émise par les filaments incandescents.   
Le premier brevet de frittage assisté d’un courant combinant l’application d’un courant (RS) 
et d’une pression simultanément date de 1913 par Weintraub et Rush [18]. Les poudres 
élémentaires visant à réaliser des carbures ou nitrures conducteurs étaient insérées dans un 
tube isolant de nitrure de bore lui-même positionné à l’intérieur d’un tube en métal. Les 
électrodes et pistons étaient en graphite. La pression pouvait être appliquée soit par des 
poids, une vis ou une presse hydraulique sur l’électrode et le piston supérieur. Les 





températures estimées à environ 2000°C de poudres de matériaux réfractaires conducteurs 
sous courant continu et haute tension (15kV en début puis 500 V en fin de frittage). Ce 
brevet est le premier mettant en avant la synthèse et la mise en forme simultanées par ECAS 
(haute tension, courant continu non pulsé, pression uniaxiale simple effet...). Cette invention 
peut être considérée comme l’ancêtre du SPS actuel. Selon Cremer [19], le passage d’un fort 
courant à travers l’échantillon amène instantanément les joints de grains proche de leur 
température de fusion  les rendant ainsi suffisamment plastique pour permettre, sous 
l’application d’une pression, l’élimination de la porosité (le cœur des grains ne s’échauffant 
que légèrement). 
Le frittage de matériaux isolants (zircone ZrO2, l’oxyde de thorium ThO2 et l’oxyde de tantale 
Ta2O5) par RS a été rendu possible grâce à Duval et Adrian en 1922 [16]. La technique de 
mise en forme utilisait un four de préchauffage pour rendre les poudres moins résistives au 
passage du courant visant à augmenter la température de l’échantillon. Cette innovation a 
été utilisée pour la production de tubes isolants, de creusets, de blocs et de moufles. Les 
températures de frittage ont été estimées à 2500°C avec une faible pression (poids des 
électrodes en carbone). 
Une forte demande des industriels entre les années 20 et 40 concernant la production 
d’outils de coupe à base de WC-Co [20] et des meules à base de diamant (matériaux difficiles 
à fritter) a fortement contribuée à l’avancé du développement des technologies RS 
(Resistance Sintering). Les innovations apportées comme le refroidissement liquide des 
électrodes en acier  et la présence d’un vide poussé dans la chambre de frittage [21] sont 
toujours utilisées dans les machines SPS actuellement commercialisées. 
Le premier appareil automatique a été développé en 1941 et breveté en 1945 par Ross [22]. 
Il permettait de fritter des poudres métalliques en 4 étapes : pesée, compression, frittage 
aidé d’un courant (décharges répétées) et éjection du produit fini de la matrice. Le procédé 
utilisait des séries de pulses de forts courants et faibles tensions synchronisées à des pulses 
de pression. 
Lenel en 1955 [23] met en avant l’intérêt d’utiliser deux séries de pulses de courant (Figure 
2) pour améliorer le frittage. La première série servirait à détruire la couche d’oxyde 
présente en surface de certaines particules métalliques, la seconde assurant le frittage de 
l’échantillon.  
Dans les années 60, Degroat [24] fut le premier à proposer une explication à l’influence du 
courant. Ses travaux ne mettent pas en avant la montée en température directement sur 
l’échantillon mais plutôt l’activation de la surface des particules métalliques en retirant les 
impuretés ou la couche d’oxyde de leur surface suite au passage du courant comme décrit 
par Lenel [23]. Selon Deograt, la couche d’oxyde présente en surface des particules 
métalliques peut être assimilée à une couche diélectrique créant un saut énergétique entre 
les particules adjacentes. Lorsqu’un fort courant les traverse, un « spark » (étincelle ou arc 
électrique) est généré. L’énergie dégagée par ce « spark » est estimée à 106 J.cm-2 pour une 
température locale de 6000°C responsable de la désintégration de la couche d’oxyde et des 
contaminants. Bien que non déterminée expérimentalement et toujours sujet à controverse, 






Figure 2 : Images des pulses de courant et de la machine utilisés par Lenel [23] 
Les inventions d’Inoue au japon à la fin des années 60 ont permis de fortes avancées 
technologiques à l’origine de l’EDS (Energy Dispersive Sintering) et SS (Spark Sintering) [25-
27]. L’appareil qu’il a développé permet d’appliquer simultanément un courant électrique et 
une pression (< 10 MPa) [25].  Selon lui, le fait d’appliquer une faible pression sur les 
particules à densifier et un courant pulsé permettrait de générer des « sparks » comme 
l’avait suggéré Degroat [24]. Il explique que les sparks formés engendreraient une ionisation 
partielle des particules en contact. Si l’ionisation n’est pas présente, la température proche 
des zones des « sparks » serait suffisamment élevée pour permettre une interdiffusion des 
grains sous pression [26]. Les appareils développés par Inoue permettent de modifier la 
forme des pulses de courant et de coupler des pulses basses et hautes fréquences[27]. Inoue 
développe 2 fonctions spécifiques : le frittage résistif (RS) à basse fréquence (100 Hz) et le 
« spark discharge » à haute fréquence (100 MHz). Il met en avant que cette technique 
permet de réduire les temps de frittage et de produire des pièces variées. Son invention a 
été rachetée par Lockheed Missiles & Space Co qui a développé en 1969 une machine 
pouvant atteindre des charges de 100 tonnes (soit des forces de 1000 kN)  et des courants 
de 70 kA. Les inventions suivantes s’inspirent fortement des brevets d’Inoue.  
C’est entre la fin des années 80 et le début des années 90 que Japanese Sodick Ltd 
développe le PECS (Pulsed Electric Current Sintering)  pour aboutir à la technolologie PAS 
(Plasma Activated Sintering). Les technologies SPS, PECS et PAS sont très proches, la seule 
différence vient de la forme des pulses de courant produits par les générateurs. 
Les innovations concernant les FAST-ECAS sont en développement constant. De nouveaux 
appareils commercialisés par Izumi Technology Co. Ltd. (Japon) et FCT Systeme GmBH 
(Allemagne) permettent de faire varier la forme des pulses, leur fréquence, et leur durée 
avec pour le second des courants pouvant atteindre 60 kA. 
En résumé, l’industrialisation et commercialisation des FAST-ECAS, dont le SPS fait partie, a 
évolué selon 3 étapes : une étape d’exploration entre 1906 et 1960, une étape de 
développement entre 1960 et 1990 et une étape d’exploitation des années 90 à aujourd’hui. 
Les premières machines à l’origine du frittage assisté par un courant électrique ne 
délivraient qu’une unique décharge très intense (environ 650 MA.m-2) sous une pression 
modérée (poid des électrodes). Au fur et à mesure des développements des améliorations 
sont apparues comme la mise en pression, l’utilisation de refroidissement liquide, 





premiers SPS commercialisés par Sumitomo Coal Mining Co. Ltd. au début des années 90 
possédaient des générateurs de courant continu pulsé capables d’appliquer des courants 
compris entre 2 et 20 kA avec  des charges entre 10 et 100 tonnes (soit des forces de 100 à 
1000 kN). En 2005,  Sumitomo Coal Mining Co. Ltd. devient une co-entreprise appelée SPS 
Syntex Inc . Japan (Sumitomo/SPSS). 
 
Figure 3 : a-c) machine SPS « tunnel type » automatisée (adapté de [28]) a) schéma, b) tapis d’entrée c) 
enceinte de préchauffage/frittage/refroidissement ; d-e) système de table tournante (adapté de [29]) 
A ce jour, les compagnies japonaises ont adopté la technique SPS comme une technique 
avancée de la métallurgie des poudres. Au début des années 2000, de nombreux travaux 
[28-30] ont permis l’automatisation de ce procédé en vue d’applications industrielles (Figure 
3). 
 
II. Principe du SPS actuel 
Le SPS (Spark Plasma Sintering) actuel peut être décrit comme une technique impliquant 
l’application simultanée d’un courant électrique continu pulsé et d’une pression uniaxiale 
dans le but de densifier, consolider des poudres et de mettre en forme des produits 
spécifiques dans les configurations et densités souhaitées. Le courant et la pression peuvent 
être ajustés automatiquement par un contrôleur suivant un cycle de pression et de 
température prédéfini.  
D’un point de vue pratique, les poudres sont introduites dans une matrice conductrice, 
généralement en graphite (peut également être en acier, WC, SiC…), qui est positionnée 
entre deux électrodes sous pression uniaxiale (Figure 4 a-b). Afin de réduire le gradient de 
taille entre le diamètre des électrodes et celui de la matrice, des espaceurs en graphite de 
diamètres régressifs les séparent. Le frittage peut être effectué sous vide secondaire,  sous 
atmosphère neutre (argon, azote...), réductrice (hydrogène) voire oxydante mais dans ce 





le démoulage des produits mis en forme, et améliorer les contacts électriques entre les 
pistons et les matrices, l’intérieur des matrices est recouvert de couches de papyex® 
MERSEN (graphite flexible) jetables. Après le démoulage, les pastilles sont polies pour retirer 
le papyex® accroché. 
Les mesures de température sont effectuées de deux façons. Pour les températures 
inférieures à 1000°C, les mesures sont faites à l’aide d’un thermocouple de type K positionné 
dans un trou présent au milieu de la matrice (Figure 4 b). Pour les hautes températures (> 
1000°C), l’utilisation d’un pyromètre optique permet de déterminer la température de 
surface de la matrice. 
Un système de refroidissement liquide des électrodes permet d’éviter une surchauffe suite 
au passage du courant (Figure 4 c).  
 
Figure 4 : a) et b) schéma de positionnement de l’échantillon, c) schéma du principe du SPS [31] 
L’électrode supérieure est fixe. La pression est appliquée uniaxialement par l’électrode 
inférieure à l’aide d’air comprimé. Pour obtenir des conditions de pression sur les 
échantillons isostatiques [32] ou quasi isostatiques [33], les mises en forme se font dans des 






Figure 5 : Courbes isobares dans un échantillon pulvérulent comprimé en matrice a) fermée b) flottante 
(adapté de [34]) et c) matrice flottante SPS. 
La montée en température se fait par l’application d’un courant continu pulsé à travers les 
matrices conductrices et la poudre à densifier (si cette dernière est conductrice) (Figure 6) 
[35]. Pour éviter que les pulses de courant ne traversent les poudres conductrices, il est 
possible d’utiliser des matrices ayant une doublure intérieure isolante. Les matrices utilisées 
doivent obligatoirement être conductrices pour permettre la fermeture du circuit électrique. 
Il en est de même pour les pistons, les électrodes et les espaceurs. Les matériaux 
conducteurs sont chauffés à la fois par effet joule et par transfert de chaleur de la matrice, 
des pistons et de des électrodes. Dans le cas des poudres isolantes, seul le transfert est 
présent. 
 
Figure 6 : Modélisation des distributions des lignes de courants dans un moule lors de la densification de 
l’alumine ou de cuivre (adapté de [35]) 
L’utilisation de matrices en graphite induit des limites de pression de 100 à 150 MPa à chaud 
(dépendante de la qualité du graphite utilisé), procure un environnement réducteur à 
l’échantillon et permet de faire des mises en forme à des températures allant jusqu’à 2000°C 
(sous atmosphère non oxydante). Les matrices en WC quant à elles permettent l’application 
de fortes pressions allant jusqu’à quelques GPa avec une limite de température d’utilisation 





présent dans les matrices de WC pour faciliter leur usinage peut diffuser dans l’échantillon 
pendant la mise en forme. Les matrices en acier autorisent  des traitements thermiques en 
atmosphère oxydante sous une pression maximale de 800 MPa et une température 
maximale d’utilisation de 700°C, au-delà elles perdent leurs propriétés mécaniques (fluage). 
Les matrices en SiC autorisent des températures de 1400°C et des pressions de 500MPa avec 
une excellente stabilité sous air, cependant, elles possèdent une faible conductivité à basse 
température nécessitant un préchauffage. Le choix de la matrice à employer dépend des 
conditions expérimentales (T et P) et des matériaux à mettre en forme.   
La différence entre le SPS et le hot pressing (HP) (frittage sous charge conventionnel) 
intervient particulièrement dans le transfert de chaleur. Dans le cas du HP, la matrice 
contenant l’échantillon est chauffée par le rayonnement du four l’entourant, les éléments 
externes de chauffage et la convection des gaz inertes présents dans l’enceinte. L’échantillon 
est chauffé par transfert de chaleur de la matrice à la poudre par conduction et 
rayonnement (Figure 7 a). Une forte quantité de chaleur est perdue, ce qui fait que la 
montée en température est lente avec une importante inertie.  
 
Figure 7: Schéma du procédé de a) Hot Pressing et b) Spark Plasma Sintering (adapté de [13]) 
Au contraire, par SPS, le fait de produire la chaleur au cœur de l’échantillon par le passage 
d’un courant pulsé avec des temps de pulses de quelques centaines de millisecondes permet 
d’être au plus près de la température visée au point de mesure (Figure 7 b) soit une mise en 
température plus rapide et plus efficace. Les vitesses de montée en température peuvent 
atteindre 600°C.min-1 et dépendent de la géométrie de l’échantillon, de la matrice, des 
propriétés de l’échantillon, de sa taille et de l’appareil utilisé. Cependant l’application de 
forts courants passant à travers la matrice et l’échantillon en des temps courts par SPS 
peuvent générer des surtensions à l’origine d’échauffements locaux pouvant aller jusqu’à la 
fusion. Ces effets peuvent être accentués par les formes complexes des pièces à fritter, c’est 
pourquoi la plupart des échantillons mis en forme jusqu’à présent sont cylindriques ou 
parallélépipédiques. Récemment, des simulations par la méthode des éléments finis ont 
permis de déterminer la forme des gradients de pressions et températures dans les 
échantillons, la matrice et les espaceurs. Cela s’est avéré un point important lors de la mise 
en forme de pièces complexes  [36]. 
Cette rapidité de montée en température associée à une pression permet de réduire 
considérablement les temps et les températures nécessaires au frittage comparé aux voies 





plus intéressante dans le cas de poudres de tailles nanométriques, car elle permet d’éviter le 
grossissement des grains et de ce fait conserver la microstructure proche de celle initiale.  
 
Figure 8 : Comparaison des profils de frittage de céramiques BaTiO3 mises en formes par SPS et par voie 
conventionnelle (adapté de [38]) 
Les détails des conditions SPS caractéristiques appliquées pendant le frittage sont un faible 
voltage (quelques volts) et un fort courant pulsé. Avec cette technique de densification il est 
possible d’appliquer des courants de 20 kA pour des tensions de l’ordre de la dizaine de 
volts. Le courant pulsé est idéalement appliqué par vagues de pulses de même intensité 
Imax  pendant le temps τon, suivi d’un arrêt pendant un temps τoff (Figure 9). Pour suivre au 
mieux la consigne de température visée, l’appareil applique un nombre plus ou moins 
important de cycles de pulses.   
 
Figure 9 : Schéma de l’application du courant en fonction du temps 
Les temps de pulses τpulse dépendent des appareils utilisés. Les durées de pulses des 
appareils commerciaux Sumitomo actuels sont de 3,3 ms avec la possibilité de régler les 
temps-on et les temps off (τon et τon) entre 3 et 300 ms et 3 et 30 ms respectivement. 
Les variations de temps-on et les temps off (τon et τon) engendrent, pour une même consigne 
de température, des variations de la tension des pulses appliquée [35, 39, 40]. A puissance 
dissipée constante (intensité par rapport à la température), les valeurs maximales de la 
tension et de l'intensité augmentent lorsque l'on diminue le nombre de pulses dans la 






Figure 10 : Séquences de trains de pulses de courant pour différents combinaisons on/off (adapté de [40]). 
L’influence du champ/courant électrique présent dans la technique SPS sur le frittage n’a pas 
été démontrée expérimentalement. Plusieurs phénomènes ont été envisagés :  
Décharge par arc électrique, spark (étincelles) et incandescence 
Phénomène d’électromigration 
Diffusion ionique induite par un champ électrique 
Gradients de température dans la matrice 
D’un point de vue physique, la décharge par arc électrique se produit à un courant supérieur 
à 10 A et une tension inférieure à 20 V, la décharge par « spark » à un courant > 1kA et une 
tension > 1 kV et enfin la décharge par incandescence à un courant < 1 A et une tension 
d’environ 300 V. Ces trois phénomènes ne peuvent donc pas être présent pendant une mise 
en forme par SPS. Des surtensions locales engendrant des températures supérieures par 
endroit par la formation de plasmas provoquant une volatilisation et redéposition est 
inenvisageable même avec des matériaux possédant une faible conductivité thermique.  
Le phénomène d’électromigration résulte d’une corrélation entre la conduction ionique et 
électronique. Pour que ce phénomène soit présent, la densité de courant doit être 
supérieure à 1 kA.cm-2 dans le cas d’un métal. De plus, pour qu’une partie du courant passe 
à travers l’échantillon (majoritairement dans la matrice), il est nécessaire que le matériau 
soit épais et très conducteur (non oxydé en surface). 
Les phénomènes de diffusion ionique induite par un champ électrique ne peuvent être 
présent que dans le cas où les matériaux sont à la fois très bon conducteurs électroniques et 
ioniques. Ce phénomène engendre un déplacement des ions suite à une polarisation 
pouvant générer des réactions au sein du matériau. 
Le dernier point discuté est la présence de gradients de température dans la matrice et 
l’échantillon. Le passage du courant dans des sections de diamètres différents (espaceurs 
/pistons, pistons/matrice) engendre des gradients de température (plus chaud au centre que 





Comme discuté dans l’historique, les différentes appellations pour des techniques 
relativement proches sont associées à l’existence de plusieurs suppositions sur les 
mécanismes mis en jeu. Le SPS n’échappe pas à cela et ses mécanismes permettant un 
frittage ou une réactivité accéléré(e) sont sujets aux débats entre 3 différentes 
interprétations :  
L’existence d’arcs électriques ou plasmas formés entre les grains sous pression faciliterait la 
diffusion de matière en activant fortement la surface des grains durant le traitement 
thermique [41]. Selon Omori, la surface des grains serait activée par le nettoyage de la 
couche d’oxyde pouvant recouvrir les particules métalliques et la suppression des impuretés. 
Pour le moment, aucune preuve de l’existence de plasma n’a été avancée [42, 43]. Ce 
mécanisme ne permet cependant pas d’expliquer les résultats prometteurs obtenus sur les 
céramiques isolantes. 
Un second mécanisme proposé par Munir et al. [14] met en avant que seule l’application 
d’un champ électrique générant une électromigration serait à l'origine des densifications 
plus rapides par SPS.  
Un troisième cas a été soulevé, expliquant que cette technique n’apporte rien de nouveau 
par rapport aux frittages sous charge conventionnels mis à part des montées en 
températures plus rapides et des températures de frittage plus basses. Cet écart de 
température s’expliquerait par des mesures de température effectuées à la surface des 
matrices (thermocouple ou pyromètre optique) et non au cœur de l’échantillon présumé 
plus chaud [44].  
Pour permettre la compréhension des mécanismes présents dans la technique SPS il est 
nécessaire de dissocier les influences des différents paramètres machine sur le frittage, la 
réactivité et l’assemblage. 
 
III. Influence de l’utilisation du SPS sur le frittage, la réactivité et 
l’assemblage de composites 
La technique SPS induit généralement des températures de frittages plus basses, des temps 
de traitement thermiques plus courts tout en conservant des tailles de grains proches de la 
granulométrie initiale. Ce paragraphe recense les études séparant les différents paramètres 
machines influençant le frittage, les différentes synthèses/consolidations simultanées par 
SPS et les configurations d’assemblages multi-matériaux par cette technique de mise en 
forme. 
1. Le frittage 
L’étude des paramètres machine (pression, temps de palier à Tmax et température) a été 
réalisée sur différents systèmes pour le frittage uniquement. L’application de fortes 
pressions en continu permet de réduire la porosité et augmente la diffusion en réduisant les 
distances entre les grains. Les très hautes pressions permettent de réduire 
considérablement les températures de frittage comme le montre Anselmi-Tamburini [2] 





l’augmentation de la pression induit une taille moyenne des grains de l’échantillon fritté plus 
petite (Figure 11). 
 
Figure 11 : Relation entre la température de maintien et la pression appliquée pour obtenir un échantillon de 
zircone ytriée (8% YO1.5) ayant une compaction de 95% [2] 
Shen et al. [45] montrent que les paramètres influençant la compaction et la taille des grains 
sont particulièrement le couple pression/température mais aussi la vitesse de montée en 
température. Le temps de palier ne joue un rôle que secondaire (plus le temps de palier est 
court, plus les grains sont petits). L’influence de la granulométrie des poudres initiales sur la 
température de frittage n’a pas été démontrée pour le moment. Ils montrent que plus la 
température est élevée, plus la taille des grains augmente et meilleure est la compaction à 
une pression donnée (Figure 12 a) ce qui rejoint les résultats mis en avant par Anselmi-
Tamburini [2]. L’augmentation de la vitesse de montée en température procure l’effet 
contraire (Figure 12 b). 
 
Figure 12 : Influence sur la taille des grains et la densité relative d’ α-Al2O3 de a) la température de frittage b) 
la vitesse de montée en température par SPS [45] 
 
2. La réactivité 
Le frittage réactif par SPS est présent dans la littérature uniquement depuis le début des 
années 2000 à partir de mélanges de matériaux pulvérulents mais également des études de 
diffusion entre couches [1, 6-10, 14, 40, 46-56]. Le SPS est une voie de synthèse versatile 
permettant l’obtention de céramiques comme par exemple les carbures ou borures [49, 50, 
57, 58], ou encore d’alliages métalliques... Le frittage flash laisse également envisager la 
synthèse de matériaux difficiles à réaliser en voie classique comme par exemple le cas des 





Une étude récente montre qu’il est également possible de faire des réactions de 
décomposition in situ [51] avec l’exemple de la décomposition du talc pour la réalisation 
d’un enrobage. Les produits de décomposition du talc (Mg3Si4O10(OH)2) réagissent avec la 
surface des grains de CoNiCrAlY pour former une couche de MgAl2O4 avec la diffusion de Si 
dans les grains. Le talc sert de source de MgO et Si. Les hydrogènes restants migreraient 
librement hors de la matrice à l’état gazeux.  
Comme dans le cas du frittage seul,  les temps de synthèse rapportés sont pour la plupart 
plus courts que ceux nécessaires dans le cas de synthèses classiques (8-10 minutes contre 
10-15 heures) avec l’avantage de synthétiser et densifier simultanément le matériau visé. 
Les températures de réactions sont souvent plus basses induisant des granulométries plus 
fines des produits. Ces variations dépendent de plusieurs paramètres : pression, 
température, granulométrie des réactifs, passage ou non des pulses de courant... comme 
dans le cas du frittage seul.  
Sannia et al. [52] montrent que plus un broyage mécanique pré-SPS (ball-milling) est long et 
plus la température de début de réaction diminue. Ils attribuent ce phénomène à la 
diminution de la taille des grains de réactifs ainsi qu’à une amélioration de leur dispersion et 
à l’activation la surface des grains diminuant ainsi l’énergie nécessaire au système pour 
initier la réaction. 
Peu de publications traitent de l’influence des différents paramètres machine sur la 
germination ou la diffusion accélérée par SPS. Deux systèmes différents ont été étudiés, le 
système Mo/Si avec formation de MoSi2 à l’interface [40, 46] et les systèmes V2O5/M (M = 
Cu, Ag) avec la diffusion de M dans V2O5 pour former MxV2O5 [7-10]. Ce dernier présente 
l’avantage supplémentaire de pouvoir étudier, à paramètre machine constant, l’influence de 
la nature de l’espèce « diffusante » (Figure 13) [10]. Les résultats obtenus par Monchoux et 
al. [10] montrent que la réaction du cuivre avec V2O5 est beaucoup plus importante que celle 







Figure 13 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés d’un échantillon constitué d’une couche de cuivre et 
d’argent séparées par une couche de V2O5 recuit à 550°C par SPS pendant 8 minutes. Les zones 1 et 2 
correspondent aux frontières entre le front de réaction de chaque métal avec V2O5 [10]  
L’influence du passage du courant à travers l’échantillon a également été étudiée dans ce 
système par Galy et al. [8]. Pour cela, une couche de cuivre est placée entre deux couches de 
V2O5 pour comparer le front de réaction en fonction du sens du passage de courant (  
Figure 14).  
  
Figure 14 : a) représentation schématique  de l’expérience avec des poudres de Cu et V2O5 dans une matrice 
en graphite b) cross-section après la montée à 600 °C/50 MPa c) cross-section après un maintien à 600°C de 
6 minutes [8]  
Le courant appliqué par SPS est continu et de ce fait, son sens est constant. La symétrie des 
fronts de diffusion laisse penser que le passage du courant n’influence pas la diffusion du 
cuivre dans V2O5, autrement dit qu’il n’y aurait pas de phénomène d’électromigration. 
L’avancement du front de diffusion est lié au temps de traitement thermique (  
Figure 14 b-c). Le sens du courant ne semble par avoir d’impact sur l’épaisseur des couches 
de produits formés à l’interface de 2 matériaux différents.  
Des conclusions similaires ont été présentées dans le cas de du sytsème Mo/Si [40] (MoSi2 
formée entre une couche de Mo et de Si traitées par SPS à 1170°C pendant 30 minutes voire 
Figure 15). 
 
Figure 15 : Cliché MEB d’échantillon de a) Si/Mo b) Mo/Si traitées par SPS à 1170°C pendant 30 minutes 





Pour déterminer l’impact du passage du courant ou non à travers les réactifs sur 
l’interdiffusion, deux expériences (avec ou sans passage des électrons dans l’échantillon) 
sont comparées sur le système Mo/Si [46]. Pour isoler électriquement les couches de 
réactifs, Anselmi-Tamburini et al. placent un disque d’alumine (isolant) entre l’échantillon et 
le piston supérieur. Le courant par SPS passant de bas en haut soit les électrons de haut en 
bas, ils considèrent que les électrons ne peuvent de ce fait pas traverser l’échantillon. Pour 
forcer le passage du courant à travers l’échantillon, ils réalisent un montage sans matrice 
avec seulement l’échantillon piégé entre les deux pistons. En comparant le taux de 
croissance des couches de MoSi2 formées à différentes températures pour des temps de 30 
minutes avec ou sans passage du courant à travers l’échantillon, ils constatent un  
changement d’énergie d’activation du taux de croissance pour chacune des températures 
testées. Ils attribuent cet écart à un phénomène d’électromigration présent lorsque les 
pulses de courant traversent l’échantillon. Des expériences similaires réalisées sur des 
couches Ti/Ni/Ti sans matrice montrent que le passage d’une forte densité de courant 
augmente considérablement la réaction à l’interface de Ni et Ti  [59]. Ces expériences 
prouvent l’influence d’un champ/courant électrique sur l’échantillon mais dans un cas 
extrême (sans matrice) qui ne correspond pas à la configuration SPS classique (système 
Al/Au/Al également [60]).  
Malgré les différentes études présentées, l’effet du passage du courant à travers les réactifs 
au cours d’une réaction par SPS classique sur les mécanismes de frittage n’est pas bien 
déterminé. D’autres expérimentations sur l’évolution de réactions ou de front de réaction en 
dissociant les différents paramètres machine sont important pour connaître leurs influences 
respectives sur la réactivité. Le chapitre 2 traitera de la réactivité par frittage flash dans un 
système modèle (Cu+V2O5) en termes de réaction et de diffusion. Les paramètres machine 
temps de palier, forme des pulses seront fixés pour se concentrer sur l’impact du passage du 
courant à travers l’échantillon et celui de la pression sur la réactivité. Les différentes 
expérimentations seront comparées à la voie céramique classique.  
 
3. L’assemblage de composites  
La technique de frittage flash a démontré un frittage présentant des durées et des 
températures inférieures aux voies conventionnelles, laissant entrevoir la possibilité 
d’assembler des matériaux en limitant les réactions aux interfaces. De nombreux cas de 
composites assemblés par SPS sont présents dans la littérature comme par exemple des 
carbures avec des borures (B4C/TiB2 [61], HfB2/SiC et HfB2/HfC/SiC [62], TaB2/SiC [63], ZrB2-
ZrC-SiC [64]…), des oxydes (Al2O3/Cr2O3, Al2O3/ZrO2+Ni [65]...), autres [3, 11, 66]. L’ensemble 
de ces études montrent que pour être réalisable, l’assemblage doit associer des matériaux 
thermodynamiquement stables ou effectué à une température inférieure à la température 
de réaction (ne pas dépasser la barrière énergétique) pour éviter toute réaction à l’interface 
(joints de grains).  
Les plupart des composites mis en forme sont constitués de matériaux ayant des 
températures de frittage voisines. Les faibles temps et l’abaissement des température de 
mise en forme par SPS permettent d’éviter une trop forte croissance des grains voire de 





conventionnelles (Figure 16) [3]. Ces conditions engendrent des interfaces entre les grains 
assemblés sans impuretés ni phases supplémentaires aux joints de grains comme observé 
dans le cas de ZrO2 (stabilisé) assemblé avec MgAl2O4 (spinelle) pour une température de 
frittage de 1573 K, sous une pression de 70 MPa pendant 5 minutes (Figure 16) [3]. 
 
Figure 16 : Clichés MEB et MET de composites ZrO2/Spinelle MgAl2O4 (adapté de [3]) 
Les composites assemblés par SPS ne sont pas uniquement des mélanges de poudres, il est 
également envisageable de mettre en forme des composites plus complexes comme par 
exemple à partir de matériaux pulvérulent laminés TiN/Al2O3 (Figure 17) [67] tout en 
conservant des interfaces nettes. 
 
Figure 17 : Cliché MEB de composites laminés de TiN/Al2O3 (adapté de [67]) 
Les assemblages de matériaux présentant des températures de frittage différentes se 
révèlent plus délicats. Différentes approches ont été envisagées dans la littérature. Une 
première consiste en un assemblage en deux étapes c'est-à-dire de fritter des parties 
séparément en terminant par le matériau ayant la température de frittage la plus basse 
comme par exemple MgO et BaTiO3 pour la fabrication de composants piezoélectriques [68]. 
La couche de MgO centrale doit être frittée préalablement à 1300°C. Une fois le cylindre de 
MgO formé, BaTiO3 en poudre est placé de part et d’autre du disque de MgO pré-densifié 
pour être mis en forme à 1100°C (Figure 18 a). Aucune réaction ou interdiffusion n’ont été 






Figure 18 : a) cliché MEB de l’assemblage BaTiO3/MgO(pre-fritté)/BaTiO3, b) analyse linéaire EDX à l’interface 
de 2 couches 
Une seconde approche, cette fois ci en une seule étape, est de « piéger » un matériau ayant 
une température de frittage plus élevée dans une matrice du matériau ayant la température 
la plus basse. Cette méthode permet l’assemblage d’objets complexes et ne nécessite pas 
forcément l’utilisation de matériaux pulvérulents comme par exemple le cas de composites 
renforcés  par des fibres.  Mizuuchi et al ont réalisé l’assemblage d’alliage de Mg renforcés 
par des fibres de TiNi [69] ou des matrices de titane renforcées par des fibres de bore ayant 
un cœur de tungsten [70] (Figure 19). 
 
Figure 19 : Composites constitué d’alliage de magnésium renforcé par des fibres de TiNi mis en forme par SPS 
(adapté de[70]) 
Dans le cas où les composites sont constitués de différents matériaux pulvérulents ne se 
densifiant pas à la même température, le matériau ayant la température de frittage la plus 
basse devra être présent dans l’ensemble de l’échantillon pour piéger les autres constituants 
en agissant comme un liant et former un « squelette rigide » dans les différentes parties de 
l’objet à mettre en forme. Aboulaich et al. [11], dans l’optique de mettre en forme des 
batteries inorganiques « tout solide » en une étape, ont utilisé un matériau servant à la fois 
de liant dans les électrodes composites et de séparateur entre les électrodes créant un 
ensemble « monolithique ». Grâce à ce développement ils ont pu assembler en une seule 
étape une batterie avec des électrodes composites constitués de 3 matériaux différents 







Figure 20 : a) schéma et b) cliché MEB d’un assemblage de 3 matériaux en même temps par SPS [11]  
La technique SPS a démontré de vastes possibilités en termes d’assemblages multi-
matériaux. Le chapitre 3 traite de l’assemblage en une seule étape de matériaux possédant 
des températures de frittage éloignées dans un système modèle en vue de déterminer les 
critères généraux (réactivité à l’interface, impact des microstructures des matériaux initiaux, 
impact des ratios des matériaux à assembler...).   
 
4. Appareillage 
Les expérimentations présentées dans ce manuscrit sont réalisées à la pnf2 (plateforme 
nationale de frittage flash) de Toulouse équipée d’un SPS « Dr. Synter 2080 Syntex 
machine » (Figure 21). Cette machine permet l’application de courant pouvant aller jusqu’à 
8000A pour des tensions de 10V.  Pour minimiser la différence de potentiel au cours des 
traitements par SPS, la combinaison on/off appliquée est fixée à 12:2. 
 
Figure 21 : machine SPS 2080 Sumitomo (pnf
2








Chapitre 2  





Introduction .......................................................................................................................... 28 
I. Rappels sur le système Cu/V2O5 et des phases existantes .......................................... 28 
II. Comparaison de la réactivité de  Cu et V2O5 par voie solide classique et par frittage 
flash ………………………………………………………………………………………………………………………………..30 
1. Synthèse en voie solide classique ............................................................................ 30 
2. Synthèses par SPS ..................................................................................................... 35 
3. Impact des temps de synthèse sur la microstructure. ............................................. 38 
III. Mécanismes de réactivité, séparation des paramètres SPS  (P et I) ............................ 40 
1. Méthodologie ........................................................................................................... 41 
a) « P+I » ................................................................................................................. 41 
b) « P=0, I=0 » ......................................................................................................... 41 
c) « P=0 +I » ............................................................................................................ 42 
d) « P, I = 0 » ........................................................................................................... 43 
e) « précompaction, I=0 » ...................................................................................... 46 
2. Résultats ................................................................................................................... 47 
a) Comparaison « P+I » et « P, I=0 » sur les empilements ..................................... 47 
b) Comparaison  « P+I » et « P, I = 0 » dans le cas du mélange ............................. 49 
c) Comparaison  « P=0 +I » et « P=0, I=0 » dans le cas du mélange ...................... 51 
d) Cinétique de réaction dans le cas de l’empilement pour « P=0, I=0 » .............. 52 
e) Influence de la pression sur la réactivité ........................................................... 52 
f) «  précompaction, I=0 » ......................................................................................... 54 
g) Conductivité du système Cu/V2O5 ...................................................................... 61 








Il a été discuté dans le chapitre 1 de l’utilisation du frittage flash comme voie de synthèse 
rapide permettant en outre d’associer élaboration et mise en forme en une seule étape. 
L’apport de cette technique sur la voie céramique est la réduction significative des 
températures de réaction et du temps nécessaire à l’obtention des phases souhaitées. Les 
mécanismes de réaction par SPS n’ayant pas été clairement explicités à l’heure actuelle, 
nous nous sommes attachés à comprendre l’influence de cette technique sur la réactivité 
des matériaux afin de s’en affranchir, ou, a minima, de la contrôler en jouant sur les 
paramètres « machine » et « matériaux ». Le but de ce chapitre est de comprendre 
l’influence du passage des pulses de courant au travers de l’échantillon et celle de la 
pression sur la réactivité (diffusion et synthèse). Les voies céramiques et le frittage réactif 
par SPS seront comparés. Pour cela, les différentes expériences présentées dans ce chapitre 
sont réalisées dans un système modèle : cuivre/pentoxyde de vanadium dont la réactivité en 
voie solide est connue [71]. Ce système est sélectionné permet le suivi des déplacements de 
front de réaction avec des temps de traitement thermique par SPS compris entre 5 et 15 
minutes comme il a été démontré au CEMES [7-10] et qu’il possède des transitions 
structurales nettes (β’-CuxV2O5 et ε-CuxV2O5) permettant une étude par DRX relativement 
aisée. Aucune étude dans ce système n’a été faite sur la réactivité et particulièrement sur 
l’impact du passage du courant à travers l’échantillon ou sur l’influence de la pression sur la 
réaction.  
 
I. Rappels sur le système Cu/V2O5 et des phases existantes 
3 phases sont rapportées dans le système CuxV2O5 pour des taux croissants de cuivre. α-
CuxV2O5 peut être considéré comme une solution solide de Cu dans V2O5 avec x ≤ 0,02 [72], 
β’-CuxV2O5 (0,26 ≤ x ≤ 0,64) et ε-CuxV2O5 (0,85 ≤ x ≤ 1). Les réactifs utilisés dans cette étude 
pour synthétiser ces bronzes sont le cuivre métallique et le pentoxyde de vanadium sous 
atmosphère neutre ou sous vide. La réaction du cuivre avec V2O5 engendre une oxydation du 
cuivre et en compensation, une réduction du V5+ en V4+ à l’origine de la présence de 
valence(s) mixte(s). La phase α-CuxV2O5 étant très pauvre en cuivre ne sera pas 
comptabilisée comme une phase en présence et sera associée à V2O5. 
La structure cristalline des différentes phases est représentée dans la  Figure 22. La structure 
du réactif V2O5 est composée d’une double chaîne de pyramides à base carrée VO5 reliées 
par arêtes [V2O6]n. Ces doubles chaînes sont reliées entre elles le long de l’axe a par 
sommets pour former des feuillets [V4O10]n soit [V2O5]n (Figure 22-a). Ce composé est 
référencé dans le système orthorhombique (groupe d’espace Pmmn). 
Le second réactif, le cuivre métallique (Figure 22-b), présente une structure cubique à face 






Figure 22 : Représentation des structures a) V2O5, b) Cu, c) β’-CuxV2O5 et d) ε-CuxV2O5 
La structure de la phase β’-CuxV2O5 (Figure 22-c) est composée d’octaèdres VO6 liés par 
arêtes formant des files [V4O12]n. Ces dernières sont reliées entre elles par sommet le long 
de l’axe a formant ainsi des feuillets [V4O11]n. Ces feuillets sont rattachés le long de l’axe c 
par des files V2O6 formées par mise en commun d’arête entre pyramides à base carrée VO5. 
La structure est donc un réseau tridimensionnel [V6O15]n, soit [V2O5]n. Dans la structure β’-
CuxV2O5, les atomes de cuivre se situent dans les tunnels (Figure 22-c) dans des sites 
tétraédriques fortement distordus. La solution solide β’-CuxV2O5 existe pour des valeurs de x 
comprises entre 0,26 et 0,64  [71]. Cette phase cristallise dans le système monoclinique 
(groupe d’espace C2/m).  
La structure de la phase ε-CuxV2O5 (Figure 22-d) est composée de files d’octaèdres VO6 liés 
par arêtes formant des files [V4O12]n similaires à celles décrites précédemment. Ces files sont 
reliées entre elles par arêtes de part et d’autre le long de l’axe a formant ainsi des feuillets 
[V4O10]n, soit [V2O5]n. La structure est bidimensionnelle (lamellaire). Le cuivre s’insère dans 
l’espace interfolliaire. Les atomes de cuivre possèdent deux environnements possibles : 
octaèdre et plan carré distordus. ε-CuxV2O5 cristallise dans le système monoclinique (groupe 
d’espace Cm) et présente un domaine d’existence pour des valeurs de x comprises entre 
0,85 et 1 [71]. 
Les bronzes CuxV2O5 sont des composés à valence mixte semi conducteur par sauts 
électroniques entre V4+ et V5+. Les énergies d’activation des phase β’ et ε sont Ea ≈ 0,07 eV 
[73] et 0,096 eV [74] respectivement et les conductions électroniques sont 3,1 S.cm-1 [73] et 





reportée pour la phase β’ [73] alors que la présence d’ions cuivriques Cu2+ semble peu 
probable dans la phase ε [71, 75]. 
 
II. Comparaison de la réactivité de Cu et V2O5 par voie solide 
classique et par frittage flash 
Le but de l’étude est de comparer la cinétique de réaction entre la synthèse par voie 
céramique (10-15 heures à 550-580°C [71]) et le frittage réactif par SPS. Pour cela, des 
mélanges visant à obtenir les compositions β’-Cu0,4V2O5 et ε-Cu0,9V2O5 sont traités 
thermiquement par voie céramique classique à différents temps pour suivre l’évolution de la 
réaction et par frittage flash. 
  
1. Synthèse en voie solide classique  
Pour pouvoir comparer la différence de cinétique de réaction entre frittage réactif par SPS et 
voie céramique, des expériences sont réalisées pendant des temps comparables à une 
température de 550°C. Du fait de la réactivité rapide, les temps de synthèse ont été réduits 
de manière à suivre l’avancée de la réaction menant aux phases CuxV2O5.  
Les synthèses par voie solide sont réalisées selon le protocole expérimental suivant : les 
réactifs pulvérulents (Cu et V2O5) sont pesés dans les conditions stœchiométriques, 
mélangés et broyés dans un mortier en agate pendant une dizaine de minutes. Le mélange 
obtenu est ensuite placé dans un tube en quartz qui est scellé sous vide. Les traitements 
thermiques sont réalisés sous vide car les produits attendus présentent une valence mixte 
V4+/V5+ (et Cu2+/Cu+ pour la phase β’) qui ne pourrait pas être présente sous atmosphère 
oxydante [74]. L’enceinte du four utilisé est préalablement placée à 550°C pour que les 
tubes en quartz scellés contenant les mélanges y soient introduits brusquement pendant les 
temps requis (4 minutes, 1 heure et 12 heures) sans attendre une montée en température 
pouvant prendre plus d’une heure. Une fois le temps de traitement thermique atteint, les 
tubes sont trempés à l’air. Chaque temps de traitement thermique est effectué sur des 
échantillons préparés dans les mêmes conditions (même four, réactifs, tubes...). Pour les 
synthèses conventionnelles, deux recuits de 12 heures avec un broyage intermédiaires sont 






Figure 23: a) photos des tubes en quartz contenant les produits des réactions entre Cu et V2O5 à t = 0, 4 min, 
1 et 12 h à 550°C sous vide et b) zoom sur les poudres.  
Des photographies des tubes en quartz contenant les produits sont rassemblées sur la Figure 
23. Ces photographies permettent d’illustrer la réactivité de ces mélanges en fonction des 
temps de traitement thermique. Dans le cas du mélange 0,4Cu + V2O5, visant l’obtention de 
la phase β’-CuxV2O5, après 4 minutes de traitement thermique, la majorité du mélange reste 
de couleur orangée (couleur de V2O5) avec quelques traces noires. Au bout d’une heure à 
550°C pour la même phase,  le mélange conserve une importante partie orangée. Au bout de 
12 heures de traitement thermique, la poudre semble être de couleur homogène. Dans le 
cas de la phase ε-CuxV2O5, au bout de 4 minutes de recuit, il reste beaucoup de poudre 
orangée n’ayant pas réagi, mais de nombreux grains noirs sont visibles. Après une heure à 
550°C, la poudre est noire. 
Pour quantifier les phases en présence et donc la quantité de cuivre et de V2O5 ayant réagi, 
une analyse par diffraction des rayons X sur poudre (DRX) est réalisée sur chacun des 
produits obtenus. Les diffractogrammes expérimentaux de chacun des composés synthétisés 
sont effectués sur un diffractomètre Seifert XRD 3000. Les intensités sont mesurées tous les 
0,02° (2θ) pendant 15 secondes entre 5 et 60° (2θ). Les diffractogrammes expérimentaux 
sont comparés à ceux calculés à partir des données structurales des différents composés 





Gert Nolze [76]. Les intensités relatives des raies caractéristiques des diffractogrammes 
calculés sont ajustées en jouant sur le facteur d’échelle de  chacune des phases en présence 
afin de correspondre au diffractogramme expérimental. Il est difficile de réaliser un 
affinement plus précis des produits de par le nombre de phases présentes. Les pourcentages 
donnés sont des estimations (± 5% en masse). Il est très délicat de donner une quantité 
précise car les intensités relatives des diffractogrammes calculés varient en fonction du 
nombre de cuivre présents dans la solution solide. C’est pourquoi certaines raies des 
diffractogrammes calculés n’ont pas les bonnes intensités. 
 
Figure 24 : Exemple de détermination des %massiques des phases en présence pour 0,4Cu+V2O5 après 1h à 
550°C 
A titre d’exemple, la comparaison, dans le cas de la synthèse réalisée pendant une heure 
pour un mélange de 0,4 Cu + V2O5, est présentée sur la Figure 24. 
Les résultats des différentes expériences sont rassemblés dans le Tableau 1.  
 
Tableau 1 : Récapitulatif des estimations en % massique des produits des synthèses par voie céramique de 





Dans le cas du mélange de 0,4 Cu + V2O5, au bout de 4 minutes en tube à 550°C, seul 20% en 
masse de phase β’-CuxV2O5 sont formées. Il reste plus de la moitié du réactif V2O5 n’ayant 
pas commencé à réagir alors que seul 1% massique du cuivre est encore présent. Notons 
que malgré une stœchiométrie  initiale du mélange correspondant à la composition de la 
phase β’-CuxV2O5, la phase ε-CuxV2O5 se forme de manière transitoire. La réaction du cuivre 
avec V2O5 forme à l’interface une phase riche en cuivre (ε-CuxV2O5) et dans les zones 
éloignées de la source de cuivre une phases plus pauvre (β’-CuxV2O5) [7]. 
Après 1 heure de traitement thermique à 550°C, la synthèse n’est pas complète, il reste 25% 
en masse de V2O5 dans le produit obtenu, toujours une trace de cuivre métallique. 
Cependant l’homogénéité des produits est plus grande. En effet, au bout de 1 heure, la 
présence majoritaire du bronze β’-CuxV2O5 (74% en masse) est observée sur le 
diffractogramme expérimental traduisant la réaction de la phase ε-CuxV2O5 préalablement 
formée avec V2O5 n’ayant pas encore réagi pour former le bronze β’-CuxV2O5 (ε-CuyV2O5 + 
V2O5  β’-CuxV2O5).  
Dans le cas du mélange de 0,9 Cu + V2O5, au bout de 4 minutes en tube à 550°C, plus de la 
moitié de la masse de produit correspond à la phase ε-CuxV2O5. La présence de β’-CuxV2O5 
est notable (15% en masse). Pour ce temps de synthèse, la présence des réactifs est encore 
une fois observée avec plus du quart de la masse du produit étant du V2O5 et 2, 5% du cuivre 
restant. La présence de la phase β’-CuxV2O5 démontre que même dans le cas de mélange 
réactionnels visant à obtenir une phase riche en cuivre, la formation de la phase ε-CuxV2O5 à 
l’interface Cu/V2O5 est majoritaire avec, dans les zones éloignées de la source de cuivre, la 
formation d’une phase intermédiaire entre V2O5 et ε-CuxV2O5 : β’-CuxV2O5. 
Après une heure de traitement thermique, la quasi totalité du produit correspond à la phase 
souhaitée (95% en masse) avec des traces de β’-CuxV2O5 (5% en masse). Les réactifs ne sont 
plus présents mais le produit n’est pas pour autant homogène après ce temps de recuit.  
Après 12 heures de traitement thermique à la même température et dans les mêmes 
conditions, les phases visées sont obtenues homogènes et pures comme le montre les 
analyses par DRX (Figure 25). 
La présence des réactifs dans les produits obtenus après 4 minutes et 1 heure montre que la  
réaction entre le cuivre et le pentoxyde de vanadium n’est pas complète. Les analyses par 
DRX montrent que dans le cas du mélange 0,9 Cu + V2O5 plus de V2O5 est consommé et plus 
de bronzes CuxV2O5 sont synthétisés pour des conditions identiques témoignant d’un 
avancement plus prononcé. Cet écart de cinétique est probablement lié au nombre de grains 
de cuivre prêts à diffuser dans V2O5 plus ou moins important dans le mélange réactionnel. 
Ces résultats mettent en avant l’importance du temps de recuits sur l’évolution de la 
réaction entre le cuivre et V2O5 formant dans un premier temps une phase riche en cuivre 
qui réagit avec le reste de l’échantillon pour, après un temps de traitement thermique 







Figure 25 : DRX expérimentaux et calculés des composés a) β’-Cu0,4V2O5 et b) ε-Cu0,9V2O5 synthétisés par voie 






2. Synthèses par SPS 
Les mêmes mélanges réactionnels (poudres de réactifs préalablement broyées) sont placés 
dans des matrices en graphite de 8 mm  de diamètre pour être traités thermiquement par 
SPS à 550°C sous vide. Les paramètres de synthèses présentent une différence : l’application 
d’une pression de 75 MPa  (montée de 2 minutes pour atteindre 75 MPa). La montée en 
température de la matrice est de 100°C.min-1  de l’ambiante à 525°C, puis 25°C.min-1 entre 
525 et 550°C soit une montée en 6 minutes. Le temps de maintien à 550°C est de 4 minutes 
pour pouvoir comparer l’avancement de la réaction avec les résultats obtenus en voie 
céramique.   
Par SPS, les variations de volume de l’échantillon sont compensées par le déplacement des 
pistons (pression maintenue en continu). A titre d’exemple, une courbe de suivi du 
déplacement et de la pression en fonction de la température pour le mélange 0,9 Cu + V2O5 
réalisé par SPS est présentée dans la Figure 26. 
La courbe rouge (évolution de la pression au cours du traitement) présente deux domaines. 
Le premier compris entre 0 et 200°C correspond à la montée progressive en pression jusqu’à 
75 MPa (en 2 minutes), puis le second correspond au maintient à Pmax pendant le reste du 
traitement thermique. Les fluctuations sur la deuxième partie correspondent à des 
ajustements de la pression par la machine suite au retrait progressif de l’échantillon au fur et 
à mesure de la montée en température (courbe bleue).  
Ces retraits observés sur la courbe bleue correspondent à trois phénomènes : le 
réarrangement des grains, la synthèse et le frittage de l’échantillon. Le réarrangement des 
grains se fait suite à l’application d’une pression sur l’échantillon (entre 50 et 200°C). Il est 
ensuite difficile de discerner le frittage de la réaction. Tout d’abord, un fort déplacement de 
l’échantillon pendant la montée en température est observé particulièrement entre 350 et 
550°C. Le fait que le déplacement n’augmente pas significativement à la température de 
plateau (550°C) montre que le frittage du produit se produit pendant la montée en 






Figure 26 : Pression et déplacement relatif en fonction de la température pour le mélange 0,9 Cu + V2O5 
traité thermiquement par SPS. 
Les pastilles obtenues sont noires (Figure 27) et présentent des compacités de 85 et 89% 
respectivement pour les mélanges visant à obtenir β’-Cu0,4V2O5 et ε-Cu0,9V2O5. Une analyse 
par DRX après broyage d’une partie des pastilles confirme l’obtention des phases et 
l’absence de phase secondaire. 
a)    b)  
Figure 27 : Images de  microscopie optique  des pastilles SPS a) Cu0,4V2O5 et b) Cu0,9V2O5 
Ces analyses mettent en avant la synthèse totale des bronzes CuxV2O5 en 4 minutes de 
traitement thermique à 550°C par SPS (10 en comptant la montée en température) alors que 






Figure 28 : DRX calculé en bleu et expérimental en rouge de la synthèse réalisée par SPS avec un pallier de 4 






3. Impact des temps de synthèse sur la microstructure. 
Pour mesurer l’impact de ces temps de traitements thermiques sur la microstructure des 
matériaux synthétisés, des analyses DRX et MEB sont réalisées. 
 
Figure 29 : DRX calculé et expérimentaux de ε-Cu0,9V2O5 synthétisés par voie solide et par SPS (pastille 
broyée) 
Les diffractogrammes de la phase  ε-Cu0,9V2O5 synthétisée par voie solide et par SPS sont 
comparés sur la Figure 29. Pour pouvoir les observer à une échelle similaire, les intensités du 
composé synthétisé par SPS ont été ajustées à celles observées dans le cas de la synthèse 
pas voie solide expliquant l’impression d’augmentation du bruit de fond. 
Les comparaisons montrent que les raies de diffraction des matériaux synthétisés par voie 
solide classique sont plus fines que dans le cas des synthèses réalisées par SPS. La largeur à 
mi-hauteur des raies de diffraction est reliée à la taille et/ou aux micro-contraintes 
résiduelles des cristallites. Plus les raies sont larges et plus les cristallites sont petites. La 
présence de micro-contraintes résiduelles engendre une variation de l’angle de diffraction 
(décalage de la position de la raie) qui n’est pas observé sur le diffractogramme 
expérimental. Les écarts observés entre les deux diffractogrammes correspondent donc à 
une plus petite taille de cristallites dans le cas des synthèses réalisées par SPS par rapport à 
celles réalisées par voie céramique classique. 
Pour observer les différences de tailles de cristallites et de microstructures, des clichés de 





poudres synthétisées des deux façons pour les phases β’-Cu0,4V2O5 et ε-Cu0,9V2O5 après avoir 
été broyées dans un mortier en agate. Pour se placer dans les mêmes conditions post-
synthèse, la poudre synthétisée par voie solide classique et la pastille obtenue par frittage 
réactif sont broyées dans les mêmes conditions. Les clichés sont rassemblés sur la Figure 30. 
 
Figure 30 : Clichés MEB des poudres a) β’-CuxV2O5 et b) ε-CuxV2O5 synthétisées par voie céramique et c) β’-
CuxV2O5 et d) ε-CuxV2O5 par frittage flash. 
Les tailles de cristallites des synthèses réalisées par voies céramique classique sont 
beaucoup plus importantes que dans le cas des synthèses par SPS.  
Les microstructures des phases synthétisées par voie solides sont distinctes, dans le cas de la 
phase β’-CuxV2O5 (Figure 30a), les grains sont en forme d’aiguilles ou de bâtonnets avec des 
tailles moyennes des cristallites de 10 à 15 µm de long et de 1 à 3 µm de large. Ces aiguilles 
sont fortement agglomérées et s’enchevêtrent les unes dans les autres expliquant les 
comportements collant et aéré de la poudre de la phase β’-CuxV2O5. Dans le cas de la phase 
ε-CuxV2O5 (Figure 30b), les cristallites sont des plaquettes d’une épaisseur de 2 à 3 µm  avec 
des longueurs et largeurs d’environ 10 µm. Les particules sont bien dispersées. 
Pour les synthèses réalisées par frittage flash en 10 minutes, la forme des cristallites 
obtenues n’est pas aussi bien définie que dans le cas précédent (plus petites) et de même 
forme pour les deux composés (Figure 30-c-d) nécessitant l’utilisation d’un MEB-FEG 






Figure 31 : Cliché MEB-FEG de la  poudres ε-CuxV2O5 synthétisée par frittage flash 
La forme des cristallites est difficile à déterminer. Il s’agit de grains d’une taille moyenne de 
550 nm agglomérés les uns aux autres. La forme des cristallites et les agglomérations sont 
identiques pour les deux phases. 
Les temps de synthèse par voie céramique classique sont de 12 heures avec un recuit à la 
même température dans les mêmes conditions pour obtenir un produit homogène. Ces 
longs temps de synthèse génèrent de grosses cristallites et des microstructures bien définies 
(aiguilles ou plaquettes).  
L’utilisation du frittage réactif par SPS comme voie de synthèse permet une réduction 
drastique des temps de synthèse (4 minutes contre 12 heures). Malgré des temps de 
traitement thermique réduits, les réactions par SPS sont totales et génèrent des particules 
beaucoup plus petites (50 fois en moyenne). Ces courts temps de synthèse permettent de 
limiter la croissance des grains, évitant une coalescence des grains présente dans la voie 
céramique conventionnelle. Les particules formées sont donc plus isotropes dans le cas 
d’une synthèse par SPS par rapport à une synthèse en voie céramique durant 12 heures. Ces 
propriétés microstructurales (formes et tailles des cristallites) peuvent être importantes 
pour l’obtention de céramiques à architecture particulière, notamment des composites. 
 
III. Mécanismes de réactivité, séparation des paramètres SPS  
(P et I) 
Le but du travail présenté ci-dessous est de comprendre l’influence des différents 
paramètres machines sur la réactivité et les mécanismes de réaction par SPS. Les deux 
paramètres supplémentaires de ceux présents en voie céramique sont la présence d’une 





temps, température, trains de pulses seront fixés pour ne faire varier I et P. Nous suivrons 
l’avancement des synthèses et l’homogénéité des pour évaluer leur influence.  
 
1. Méthodologie 
Pour pouvoir dissocier les différents paramètres, il est nécessaire d’effectuer des 
expériences présentant des caractéristiques de pression P  et d’isolation (ou non) du courant 
I différentes. Les configurations envisagées dans ce travail sont décrites ci-dessous dans le 
cas d’un mélange réactionnel broyé dans un mortier (proche des conditions de synthèse) et 
sur l’empilement de couches de chacun des réactifs (suivi du front de réaction). Les 
paramètres SPS fixes sont un plateau de 4 minutes à 550°C et les trains de pulses en 
configuration 12 :2. 
 
a) « P+I » 
Les expériences SPS classiques sont réalisées dans les conditions pour lesquelles l’échantillon 
peut être traversé par les pulses de courant et est soumis à une pression uniaxiale. Ce cas là 
correspond à « P+I ». L’échantillon est composé d’un mélange de cuivre métallique et de 
V2O5 (Figure 32 a). Dans le cas du suivi du front de réaction, les couches de réactifs (1 g de 
V2O5 et 0, 5g de cuivre) sont empilées successivement avec, entre chaque insertion, un 
tassement à l’aide d’un pilon en laiton dans le but d’obtenir des interfaces les plus planes 
possibles (Figure 32 b). Il sera ainsi possible de suivre l’évolution du front de réaction du 
cuivre et de V2O5 comme l’ont fait Monchoux et al. [10] pour mesurer les fronts de réaction 
sur ces mêmes systèmes. 
 
Figure 32 : Schéma du montage « P + I » a) dans le cas de la synthèse, b) du suivi du front de réaction 
 
b) « P=0, I=0 » 
Afin de faire réagir le cuivre métallique et V2O5 sans l’influence de la pression ou du passage 





voie solide classique, les synthèses sont réalisées en tubes scellés sous vide placés dans un 
four à 550°C pendant 4 minutes. Au bout des 4 minutes, les tubes sont trempés à l’air 
(Figure 33 a).  
Dans le cas de l’empilement (Figure 33 b), les réactifs pulvérulents sont insérés 
successivement dans un tube en quartz. La première couche est composée de cuivre 
métallique et la seconde (par-dessus) de V2O5. Les deux poudres sont en contact, l’interface 
étant la plus lisse possible pour faciliter le suivi de l’évolution de la hauteur du front de 
réaction avec le temps de traitement thermique. Le traitement thermique doit être fait dans 
un four permettant de maintenir le tube vertical de manière à ne pas défaire les couches 
ayant commencé à réagir ou mélanger les réactifs. Un mini four tubulaire vertical est réglé à 
la température de 550°C. La température est ajustée en continu à l’aide d’un thermocouple 
relié au thermostat du four. Les temps de traitement thermique sont de 12 minutes puis 20 
minutes supplémentaires. A chaque étape, le tube est sorti de l’enceinte du mini-four et de 
ce fait trempé à l’air. La hauteur du front de réaction témoignera alors de l’avancement de la 
réaction xCu + V2O5  CuxV2O5.  
 
Figure 33 : Schéma du montage « P = 0, I = 0 » a) dans le cas de la réactivité, b) de la diffusion 
 
c) « P=0 +I » 
Dans le cas où « P=0 +I », le mélange réactionnel n’est soumis à aucune pression pendant le 
traitement thermique et la poudre peut être traversée par des pulses de courant durant le 
traitement SPS. Pour obtenir ces conditions, nous avons réalisé une expérience par SPS avec 
un seul piston sur la matrice, celui du bas. Pour cela, une matrice de graphite de 8 mm de 
diamètre est préparée comme pour toutes les autres expériences. Une feuille de papyex® 
recouvre l’intérieur de la chambre et un disque de papyex® est positionné contre le piston 
du bas. La poudre est ensuite déposée dans la matrice sans aucun tassement (Figure 34). La 
matrice est ensuite placée dans la chambre du SPS sans mettre le piston supérieur pour subir 






Figure 34 : Schéma du montage « P = 0 + I » 
 
d) « P, I = 0 » 
Afin de déterminer l’influence de la pression uniquement, un dispositif particulier est utilisé 
pour isoler électriquement l’échantillon (P, I = 0).  Pour cela, le mélange réactionnel (0,9 Cu + 
V2O5) est placé au cœur d’une protection isolante de poudre d’alumine. Pour pouvoir 
réaliser une pastille de 8 mm de diamètre comme dans les expériences précédentes, une 
matrice de diamètre plus important (36mm de diamètre) est utilisée (Figure 35).  
 
Figure 35 : Schéma du montage « P , I=0 » 
Expérimentalement, une feuille de papyex® est placée sur la paroi interne de la matrice et 
un disque de papyex® est placé sur le piston du bas (Figure 36 a). Le piston du bas est 
recouvert d’un lit d’alumine de 2 mm (soit 4,4 g) (Figure 36 b). Une chambre de 8 mm de 
diamètre est  fabriquée avec une feuille de papyex® et un fil de tantale autour du pilon de 8 





entonnoir. La chambre de 8 mm de diamètre une fois remplie du mélange réactionnel est 
déposée au centre de la matrice à l’aide d’une pince (Figure 36 f). Le haut de la chambre est 
obturé par un disque de papyex® de 8 mm de diamètre pour éviter tout contact entre le 
mélange et l’alumine et rester le plus proche possible des conditions expérimentales 
classiques (Figure 36 g). La hauteur de ce cylindre échantillon est de 12 mm. L’espace vide 
entre les deux cylindres est rempli d’alumine (12 g) (Figure 36 h). Pour finir, l’échantillon est 
recouvert d’une dernière couche d’Al2O3 de 2 mm (4,4 g) sur le haut de la matrice (Figure 36 
i) avant de refermer l’ensemble avec un disque de papyex® (Figure 36 j) et le piston 
supérieur (Figure 36 k). 
 
Figure 36 : Photographies des étapes de préparation de la matrice 
Il est à noter que l’utilisation d’une matrice de diamètre plus important impose, de manière 
à limiter le dépassement de la température de consigne, de diminuer la vitesse de montée 
en température à l’approche de la température de pallier. La programmation est ajustée 
selon les paramètres suivants : 100°C.min-1 jusqu'à 475°C, puis 25°C.min-1 entre 475 et 550°C 
suivi d’un palier à 550°C pendant 4 minutes. La pression appliquée sur les pistons en 
graphite est de 100 MPa pour que la pression efficace au cœur de la matrice soit de 80 MPa 
(équivalente à celle appliquée sur une matrice de 8 mm de diamètre (Figure 37). 
 
Figure 37 : Courbes isobares dans un échantillon pulvérulent comprimé en matrice flottante (adapté de [34]) 
Une simulation numérique par la méthode des éléments finis [77] a été réalisée pour 
estimer la température au cœur d’un échantillon d’alumine d’une compacité égale à 100% 





montre que la température au cœur de l’alumine est proche de la consigne de 550°C 
(551,5°C) validant le fait que l’utilisation d’une couche d’alumine ne modifiera pas la 
température de traitement thermique efficace sur le mélange réactionnel. 
 
Figure 38 : Simulation par la méthode des éléments finis de la température d’une pastille d’alumine densifiée 
par SPS à 550°C/100 MPa après 4 minutes dans une matrice de 36 mm de diamètre  a) dans l’ensemble de la 
matrice et b) gradient température du cœur de l’échantillon d’alumine à la surface de la matrice en graphite 
L’échantillon est aisément récupéré et débarrassé de la protection d’alumine présente sous 
forme de poudre agglomérée mais non frittée (Figure 39 a-b) et du papyex® (Figure 39 c-d) 
par polissage. La compacité de l’alumine est inférieure à celle simulée. Nous considèrerons 
que cette différence ne change pas significativement les paramètres expérimentaux. 
 
Figure 39 : Photographies du démoulage 
Dans le cas de l’empilement, il est nécessaire d’adapter le montage. La mesure du front de 
réaction nécessite une interface la plus plane possible entre la couche de poudres de Cu et 
de V2O5. Ceci s’est révélé délicat à réaliser dans la configuration de la Figure 35. Les 
interfaces n’étaient pas planes et le front de réaction irrégulier comme montré dans la 
Figure 40. 
 
Figure 40 : Photographies de a) la chambre en graphite débarrassée de l’alumine et b) de la coupe de la 
pastille 
Il est donc nécessaire de simplifier le montage en introduisant des protections d’alumine 





latérale (Figure 41). Les réactifs sont donc en contact avec le graphite uniquement sur les 
côtés de l’échantillon. La notation « P, I=0 » n’est pas tout à fait exacte dans le cas présent 
mais sera utilisé dans le reste de ce chapitre pour simplifier la nomenclature.  
L’expérience réalisée est schématisée  sur la Figure 41. Les réactifs sont insérés avec des 
masses identiques et dans le même ordre que l’expérience réalisée dans la configuration 
« P+I » (Figure 32) mise à part la présence d’une couche de poudre d’alumine de 0,13 g sur 
les faces inférieures et supérieures de la matrice.  
 
Figure 41 : Schémas des couches d’empilement des poudres à l’intérieure d’une matrice en graphite de 8 mm 
de diamètre pour l’expérience  d’empilement en configuration « P, I=0 » 
Les expériences sont réalisées avec les mêmes paramètres SPS que ceux utilisés dans le cas 
de l’étude des réactivités « P+I » (paragraphe 1-b). 
 
e) « précompaction, I=0 » 
 
Figure 42 : Schéma du montage « précompaction, I=0 » avec un cru précompacté à 750 MPa 
Pour estimer l’impact du maintien de la pression en continu sur la réactivité, le mélange 
réactionnel 0,9 Cu + V2O5 visant à obtenir ε-Cu0,9V2O5 est compacté à froid dans une matrice 
en acier inoxydable de 13 mm de diamètre sous une force de 10 tonnes soit une pression de 
750 MPa (10 fois la pression appliquée par SPS). Un morceau du cru ainsi formé est placé 
dans un tube en quartz de 8 mm de diamètre qui sera scellé sous vide, et traité 








a) Comparaison « P+I » et « P, I=0 » sur les empilements 
Une caractérisation par microscopie électronique à balayage est réalisée en électrons 
rétrodiffusés en mode composition sur une coupe verticale des échantillons afin de pouvoir 
distinguer les différentes phases en présence (Figure 43). Ce mode d’imagerie permet de 
discerner les éléments en présence dans l’échantillon en fonction de leur numéro atomique : 
plus le numéro atomique des éléments en présence est élevé, plus ceux-ci rétrodiffusent, 
apparaissant plus clairs sur les clichés MEB. De ce cas Cu (29) est le plus clair, V (23) apparait 
plus sombre. Ainsi du contraste le plus clair au plus sombre, les phases se rangent dans 
l’ordre suivant : Cu, CuxV2O5, V2O5. 
 
Figure 43 : Clichés MEB en électron rétrodiffusés des tranches des deux expériences réalisées en 
configuration a) « P+I »  et b) « P, I=0 » à 550°C-75MPa pendant 4 minutes 
Les clichés de la Figure 43 permettent de distinguer les réactifs et les phases formées. La 
protection d’alumine sur la partie basse de l’échantillon (côté Cu) s’est détachée lors de la 
préparation de l’échantillon. 
La réaction du cuivre et de V2O5  pour former les  bronzes CuxV2O5 se traduit sur ces images 
par la présence d’une couche de contraste intermédiaire entre la couche de métal et celle de 
V2O5 ce qui permet de mesurer et comparer les fronts de réaction en fonction du passage ou 
non du courant à travers l’échantillon. Pour ces deux expériences, la même distance évaluée 
à 3 mm du front de réaction est observée. 
Pour identifier les phases en présence, des analyses structurales des différentes parties 
composées de cuivre métal, de la phase ε-CuxV2O5 et de V2O5 sont réalisées par 
microdiffraction des rayons X sur poudres (Figure 44). L’utilisation d’un microfaisceau 
permet l’analyse d’une zone précise de l’échantillon et non la totalité de sa surface. Les 
diffractogrammes expérimentaux des différentes zones caractéristiques de l’échantillon sont 
comparés aux diffractogrammes calculés des phases susceptibles d’être en présence (Cu, 






Figure 44 : Microdiffractogrammes de rayons X sur poudres de zones sur l’expérience de diffusion du Cu avec 
V2O5 par SPS comparés aux calculés 
Le diffractogramme de la partie intermédiaire entre la couche de V2O5 et de cuivre (Figure 
44 a) correspond à la phase ε-CuxV2O5 orientée préférentiellement. Les positions des raies 
caractéristiques du diffractogramme calculé correspondent aux raies observées sur le 
diffractogramme expérimental avec des intensités relatives différentes prouvant l’unique 
présence de ε-CuxV2O5 dans cette partie de la pastille. Ces différentes intensités relatives 





diffractogramme obtenu montre que les réactifs Cu et V2O5 ont bien interagi pour former le 
bronze  ε-CuxV2O5. 
Le diffractogramme de la partie inférieure (Figure 44 b) correspond au diffractogramme 
calculé de V2O5. L’analyse des parties extrêmes de l’échantillon par miccrodiffraction 
confirme bien la présence seule du cuivre et de l’alumine.  
Monchoux et al. [10] avaient effectué les mêmes études par microdiffraction des rayons X 
sur poudre sur une expérience équivalente à la configuration « P+I » avec des résultats 
identiques à ceux de l’étude réalisée ci-dessus pour la configuration « P, I=0 ». 
Ces résultats montrent qu’en présence ou non de protection d’alumine, d’une part les 
phases formes sont les mêmes et d’autres part les cinétiques de réaction sont identiques. 
Ainsi nous pouvons supposer que le passage des pulses de courant à travers l’échantillon 
n’influence pas la réaction.  
 
b) Comparaison  « P+I » et « P, I = 0 » dans le cas du mélange 
Rappelons que les expériences « P+I » ont été décrites précédemment dans le paragraphe 2-
b. Les réactions de synthèse sont totales après 4 minutes à 550°C et les pastilles formées ont 
des compacités de 85 et 89% respectivement pour les mélanges visant à obtenir β’-Cu0,4V2O5 
et ε-Cu0,9V2O5. Les particules formées par ce mode de synthèse ont une taille moyenne 
inférieure au micron. 
La pastille obtenue dans le cas « P, I=0 »  présente une densité de 74% ce qui est nettement 
inférieur aux 89% dans le cas de la synthèse par SPS classique. Cet écart peut s’expliquer par 
une différence de maintien de la pression entre les matrices de 8 et  36 mm de diamètre de 
diamètre (plus aisé dans le cas d’une faible quantité de poudre à compacter) ou par une 
possible différence de température entre celle simulée et la température réelle du cœur de 
la matrice d’alumine qui ne fritte pas (la simulation utilisant un disque d’alumine dense à 
100% pour simplifier les calculs). 







Figure 45 : DRX calculé et expérimental de ε-Cu0,9V2O5 synthétisés par SPS avec une protection d’Al2O3 
Le diffractogramme calculé de la phase ε-Cu0,9V2O5 coïncide avec le diffractogramme 
expérimental preuve d’une réaction complète entre les réactifs et cela malgré l’absence des 
pulses de courant. Les raies de diffraction du produit présentent des largeurs à mi-hauteur 
et des intensités équivalentes à celles observées dans le cas de la synthèse par SPS sans 
protection d’alumine (« P+I ») témoignant d’une faible taille moyenne des cristallites 
formées comme confirmé par microscopie électronique à balayage (Figure 46).  
L’examen du cliché confirme des tailles moyennes de particules submicroniques très 
inférieures aux tailles moyennes des particules obtenues lors d’une synthèse en voie solide 







Figure 46 : Cliché MEB de la  poudres ε-CuxV2O5 synthétisée par SPS avec une protection d’alumine 
Les synthèses réalisées avec ou sans isolation électrique donnent les mêmes résultats à 
savoir, une réaction totale et homogène avec des tailles de grains inférieures au micron. Du 
point de vue de la réactivité, les expérimentations réalisées ne permettent pas de mettre en 
avant une influence du passage des pulses de courant à travers l‘échantillon sur 
l’avancement de la synthèse. 
 
c) Comparaison  « P=0 +I » et « P=0, I=0 » dans le cas du mélange 
Les produits pulvérulents obtenus dans ces deux configurations sont caractérisés par DRX. 
Les diffractogrammes expérimentaux obtenus sont comparés aux diffractogrammes calculés 
des phases visées ainsi que ceux des réactifs. Les intensités des raies de diffractions 
caractéristiques sont ajustées en jouant avec le facteur d’échelle à l’aide du logiciel PCW afin 
d’estimer les pourcentages massiques de chacune des phases en présence comme dans 
l’exemple présenté dans le paragraphe 2-a. Les résultats de ces analyses sont rassemblés 
dans le Tableau 2. 
 
Tableau 2 : Résultats des affinements des DRX des produits sans pression en tube scellés et par SPS  (550°C 





En comparant les quantités de V2O5 consommé, il est possible de conclure que les deux 
synthèses réalisées avec « P=0, I=0 » sont plus avancées que celles avec « P=0, I ». Ces 
observations iraient dans le sens d’une réactivité moins importante en présence du courant. 
Toutefois, même en absence de pression, la poudre présente un certain degré de 
précompaction qui peut avoir un effet sur la réactivité. Ceci impose de considérer le présent 
résultat avec prudence et de conclure uniquement sur le caractère incomplet des réactions 
dans ces deux configurations. Le courant ne présente donc pas d’effet important 
d’accélération de la cinétique. 
 
d) Cinétique de réaction dans le cas de l’empilement pour « P=0, I=0 »  
Un début de front de réaction est observable à l’interface après 12 minutes de traitement 
thermique (0,3 mm). Après 32 minutes, le front de réaction ne mesure que 0,9 mm. Cette 
épaisseur est beaucoup plus faible que dans les configurations « P+I » et « P, I=0 » (par SPS) 
pour lesquelles après 4 minutes le front de réaction est de 3 mm soit 3,3 fois plus pour un 
temps 8 fois moindre (Figure 47). 
 
Figure 47 : Evolution du front de réaction en fonction du temps 
Ces variations de l’évolution du front de réaction mettent en avant un rôle préponérant de la 
pression. Plus la pression est importante et plus la cinétique de réaction est grande. Ce 
résultat met en avant l’importance du contact entre les grains de réactifs sur la réactivité. 
 
e) Influence de la pression sur la réactivité  
Pour évaluer l’influence de la pression, nous avons travaillé dans les conditions « P, I=0 » 
décrites précédemment en faisant varier P. Pour cela des expériences sont réalisées dans 
une matrice de 36 mm de diamètre avec une protection intégrale en alumine comme dans 
l’expérience réalisé dans le paragraphe 3-1. La pression appliquée est de 10 et 100 MPa soit 







Figure 48 : Photographies du démoulage des pastilles protégées par de l’Al2O3 à 8 et 80 MPa de pression 
Les masses volumiques géométriques mesurées sont de 2,04 g.cm-3 pour l’expérience 
réalisée à 8MPa contre 3,78 g.cm-3 pour celle à 80 MPa. L’expérience réalisée à 80 MPa a été 
décrite dans le paragraphe 3-b-1 montrant une réaction totale et des tailles de grains de 
l’ordre de 500 nm. 
Une partie de la pastille de l’expérience réalisée à 8 MPa est broyée pour être  caractérisée 
par DRX sur poudre. Le diffractogramme expérimental est comparé aux diffractogrammes 
calculés des phases susceptibles d’être en présence comme il a été fait pour les synthèses 
précédentes (Figure 49). 
 
Figure 49 : Détermination des %massiques des phases en présence pour la synthèse « P1, I=0 » à 8 MPa. 
Le produit est un mélange de bronzes CuxV2O5 avec environ 80% de phase ε-CuxV2O5 et 20% 





réactifs sont consommés. La présence des deux bronzes CuXV2O5 témoigne d’une 
inhomogénéité des teneurs en cuivre au sein de l’échantillon. 
 
Tableau 3 : Résultats des affinements des DRX des produits avec une pression variable en tube scellés et par 
SPS  (550°C pendant 4 minutes).  
Le Tableau 3 compare les fractions de phases formées pour des pressions de 0, 8 et 80 MPa 
sans présence de courant. Les résultats obtenus montrent que l’augmentation de la pression 
augmente la réactivité.  
 
f) «  précompaction, I=0 » 
Une pastille précompactée à 750 MPa est traitée thermiquement à 550°C en effectuant des 
interruptions du traitement à différentes durées pour permettre des investigations par MEB 
et microdiffraction de l’échantillon. Les durées (non cumulées) de traitement thermiques 
ont été : 4, 16 , 32, 64 et 128 secondes. A chaque étape, des trempes à l’air ont été 
effectuées pour extraire l’échantillon du tube en quartz. Plusieurs zones de l’échantillon ont 
été repérées pour effectuer des suivis de l’évolution microstructurales. 
L’aspect extérieur évolue en fonction du temps de traitement, il passe d’un brun orangé au 
noir en l’espace de 32 secondes de traitement (Figure 50).  
 
Figure 50 : Photographies d’un précompacte 0,9 Cu + V2O5 traités pendant différentes durées. 
A chaque étape, une analyse par microscopie électronique à balayage avec les électrons 
rétrodiffusés en mode composition (Figure 51 et Figure 52) est effectuée pour déterminer 
l’évolution du front de réaction du cuivre avec V2O5 et observer progressivement la 
formation des trous à la place des grains de cuivre. Les clichées sont pris sur la partie lisse de 
l’échantillon, soit la surface en contact avec le piston de la pastilleuse pendant la mise en 
forme du cru pour éviter tout contraste topographique et ne laisser ressortir que le 





apparaissent en blanc avec une forte brillance et que V2O5 soit noir. Ce contraste permet de 
distinguer nettement le cuivre métallique de celui présent dans les phases CuxV2O5.  
La diffusion du cuivre n’est pas visible au bout de 4 secondes de traitement thermique 
malgré un changement de couleur de l’échantillon. Ce changement de couleur pourrait 
provenir de la formation rapide de la phase α-CuxV2O5 qui, isostructurale à V2O5 et présente 
une quantité de cuivre très faible, ne peut pas être décelée par les techniques utilisées.  
Après 16 secondes de recuit, des auréoles claires se sont formées autour des grains de 
cuivre, preuve du début de la réaction. Leur taille augmente avec le temps de traitement 
thermique.  
Après 32 secondes à 550°C, la majorité des grains de cuivre observés au départ sont 
encerclés d’une auréole. Des trous commencent à apparaître à certains endroits de par  la 
consommation des grains de cuivre.  
Après 64 secondes à 550°C, plus de la moitié des grains de cuivre ont disparu, laissant à la 
place des cratères identiques à ceux observés précédemment pour 4 minutes de traitement 
thermique (paragraphe 3-6). Au-delà d’une minute de recuit, la matrice apparait plus claire 
que pour les temps courts avec des contrastes marqués dans les zones éloignées des 
emplacements des grains de cuivre.  
Après plus de 2 minutes de traitement thermique, il ne reste que très peu de cuivre 
métallique. Le produit n’est toutefois pas encore homogène, comme le montre les variations 
de contraste au sein de l’échantillon. 
 
Figure 51: Clichés MEB en électrons rétrodiffusés mode composition du cru pressé à froid d’ε-CuxV2O5 traité 
thermiquement à 550°C pendant différents temps (grossissement 200). 
Des clichés MEB en électrons rétrodiffusés mode composition à plus fort grossissement 
(x1000) présentés Figure 52 permettent d’observer le décrochement partiel d’un grain de 
cuivre (Figure 52 64 sec) au fur et à mesure que le temps de traitement thermique 
augmente. Il est également possible de voire la formation des cavités sur la surface analysée 





cuivre sont beaucoup plus claires que le reste de l’échantillon. Plus la distance est éloignée 
de l’endroit où se trouvait le grain de cuivre du départ et plus la couleur est sombre. Le 
dégradé de contraste vient de la teneur en cuivre  plus élevée (x élevé dans CuxV2O5). Les 
phases β’-CuxV2O5 (pauvre en Cu) sont plus sombres et correspondent aux zones éloignées 
de l’emplacement des grains de cuivre (Figure 52). Autour de l’emplacement des grains de 
cuivre se trouve la phase ε-CuxV2O5 (riche en Cu) qui explique la couleur plus claire observée. 
 
Figure 52 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés mode composition du cru pressé à froid d’ε-CuxV2O5 traité 
thermiquement à 550°C pendant différents temps (grossissement 1000). 
La forme du cratère au centre des clichés évolue entre les images prises à 64 ou 128 
secondes de traitement thermique. Après 2 minutes de traitement, il y a peu de contraste 
entre le fond et le contour des grains, témoignant d’un début d’homogénéisation du taux de 
cuivre présent dans les grains de CuxV2O5 par interdiffusion. 
La réaction entre le cuivre et V2O5 dans cette expérience peut être assimilé à la « diffusion 
du cuivre dans un volume infiniment grand de V2O5 à partir d’une source ponctuelle ». Dans 
ce modèle, la concentration c(r,t) suit la loi suivante :        
 
        
    
  
   
      avec r 
distance du front de réaction à la source ponctuelle, t temps de diffusion, c concentration à 
une distance r de la particule et à un temps t, M quantité de matière contenu dans la 
particule et D le coefficient de diffusion.  
Dans le cas de cette étude, c, M et D sont fixes, seul r et t varient. Un rayon de front de 
réaction (distance entre le cœur d’un grain de cuivre et le front de réaction) est mesuré sur 
les différents clichés de microscopie pour chacun des temps de recuit. Une courbe de 
l’évolution du rayon en fonction du temps est comparée à une courbe pour laquelle le rayon 
est déterminé en fonction du temps de manière analytique avec r = √[t(A+Bln(t))]) où A et B 
sont des constantes avec A = -2D[2ln(8C/M)+3ln( D)] B = -6D (Figure 53). Le coefficient de 
diffusion du cuivre dans V2O5 est d’environ de  3.10
-8 m².s-1 [10], donc B = -18.10-6 m².s-1. Le 





avant de décrocher pour les temps de traitement thermique supérieurs à 74 secondes en 
temps cumulé (correspond à t = 32 secondes sur les expériences précédentes).  
 
Figure 53 : Evolution rayon du front de réaction du cuivre dans V2O5 en fonction du temps de traitement 
thermique cumulé.  
Les fronts de réaction sont difficiles à mesurer lorsque les temps de réaction sont importants 
car les fronts sphériques de réaction des grains de cuivre voisins viennent recouvrir et 
s’ajouter au front de réaction du grain observé. Ce phénomène explique les écarts de valeur 
entre les points expérimentaux et ceux déterminés analytiquement. De plus l’équation de 
diffusion correspond au cas d’une diffusion sphérique alors que la mesure se fait sur une 
surface plane relative et qu’il faudrait considérer une diffusion hémisphérique. 
Une analyse quantitative nécessiterait donc l’utilisation de modèles plus complexes, études 
qui iraient au-delà des objectifs de ce travail. En termes d’ordre de grandeur, la longueur de 
réaction L du cuivre avec V2O5 est d’environ 100 µm en 1 minute, ce qui est plus faible que 
dans des expériences d’empilements par SPS : L ≈ 750 µm pour 1 minute [10]. Cet écart 
pourrait provenir de la différence de contact entre les réactifs dans ces deux cas. 
Néanmoins, le fait important à retenir est que la réaction est très avancée après seulement 1 
minute de recuit. 
Pour quantifier l’avancement de la réaction, des analyses structurales de l’échantillon sont 
réalisées par micro diffraction des rayons X sur poudre. La taille du microfaisceau permet de 
ne donner que des informations ponctuelles qui ne sont pas représentatives de la globalité 
de l’échantillon. C’est pourquoi, pour les différents recuits, 4 mesures sont réalisées à des 
endroits différents de l’échantillon. Les pourcentages massiques des différentes phases en 





moyenne des 4 mesures de chacune des phases pour 32, 64 et 128 secondes sont 
rassemblées dans le Tableau 4.  
 
Tableau 4 : Récapitulatifs de la moyenne des estimations des phases en présence pour les différents temps 
de traitement thermique 
L’analyse par microdiffraction permet de faire une estimation des phases en présence dans 
l’échantillon. Pour 32 secondes de recuit, plus de la moitié de l’échantillon est du V2O5. La 
formation de bronzes CuxV2O5 est observé avec une majorité de phase β’. Au bout de 64 
secondes, plus de V2O5 a été consommé pour former en majorité de la phase β’-CuxV2O5, la 
quantité de phase ε-CuxV2O5 n’a que légèrement augmenté. Après 128 secondes à 550°C, la 
totalité du V2O5 est consommé et cette fois-ci, une majorité de phase ε-CuxV2O5 est 
mesurée. Il est intéressant de noter qu’il reste toujours du cuivre n’ayant pas diffusé dans 
l’échantillon. Malgré la disparition totale de V2O5, après 2 minutes, le produit n’est pas 
encore homogène (présence des deux bronzes).  
L’évolution de la réaction 0,9 Cu + V2O5  ε-Cu0,9V2O5 se fait par la réaction et diffusion 
progressive du cuivre dans V2O5. La réaction n’est pas directe, le système passe par un 
mélange de phase ε-CuxV2O5 présent autour des grains de cuivre et de phase β’-CuxV2O5 aux 
endroits plus éloignés avec une présence majoritaire de la seconde phase. Une fois V2O5 
totalement consommé, le système tend à s’homogénéiser avec la disparition de la phase β’-
CuxV2O5 pour former majoritairement la phase ε-CuxV2O5.  
Un second morceau du cru précompacté à 750MPa est traité pendant 4 minutes à 550°C 
sans interruption. Le produit obtenu est noir et reste compact comme le montre la Figure 
54. 
  
Figure 54 : Photographies après 4 minutes de traitement thermique à 550°C dans un tube scellé sous vide 






Figure 55 : Diffractogrammes calculé et expérimental du produit de la précompaction à 750MPa  du 
traitement en tube scellé pendant 4 minutes à 550°C 
La comparaison du diffractogramme expérimental d’une partie du produit broyé avec le 
diffractogramme calculé (Figure 55) montre que la réaction est quasi-totale avec la 
formation de ε-CuxV2O5 (avec des traces de phase β’). La faible présence de raie de la phase 
β’ peut s’expliquer par une réaction très légèrement plus lente probablement en raison 
d’une moins bonne cohésion entre les réactifs (porosité), ou du temps de recuits légèrement 
différents (non prise en compte de la rampe de montée en température du SPS). Le 
diffractogramme expérimental présente une fois encore une importante largeur à mi-
hauteur des raies de diffraction comme dans le cas des synthèses réalisées par SPS (« P+I » 
et et « P, I=0 »). Ces résultats témoignent d’une taille moyenne des cristallites formées 
inférieure au micron confirmée par MEB (Figure 56 c). D’après ces résultats, la durée 
nécessaire pour obtenir une réaction totale est donc d’environ 4 minutes. 
Pour observer la microstructure, une analyse par MEB est réalisée sur un morceau de la 
pastille de produit. Des clichés sont pris sur la surface et la tranche afin de comparer  le cœur 





   
Figure 56 : Clichés MEB du cru pressé à froid d’ε-CuxV2O5 traité thermiquement à 550°C pendant 4 minutes. 
La surface (Figure 56 a-b) et le cœur (Figure 56 c) de l’échantillon après traitement 
thermique sont parsemés de pores. L’origine des pores provient de la consommation du 
cuivre lors de la réaction. La taille des grains (Figure 56 c) est d’environ 0,3 µm confirmant 
les observations faites par DRX.  
Dans le cas de cette synthèse, le volume occupé par les grains de cuivre représente 10% du 
volume global de l’échantillon car la densité du cuivre est très élevée (d(Cu) = 8,94 g.cm-3 et 
d(V2O5) = 3,36 g.cm
-3). De ce fait les pores ne détériorent pas la tenue de l’ensemble de 
l’échantillon n’affectant pas l’homogénéité du produit final.  
Pour pouvoir comparer les différents produits obtenus, les diffractogrammes expérimentaux 
des échantillons obtenus selon les différents modes de synthèses sont superposés et 






Figure 57 : DRX calculé de ε-Cu0,9V2O5 et expérimentaux des synthèses en voie solide classique (12h à 550°C) 
et des configurations « P, I=0 » et « précompaction, I=0 ». 
La forme des raies de diffraction des produits ayant un faible temps de traitement 
thermique (configurations « P, I=0 » et « précompaction, I=0 ») sont semblables ce qui 
démontrent l’impact du temps de traitement thermique sur la taille et la forme des 
cristallites.  
La seule mise en contact rapprochée des grains du départ permet d’augmenter 
l’avancement de la réaction. Les pertes de contacts engendrées par la consommation du 
cuivre limite l’homogénéité du produit final. 
 
g) Conductivité du système Cu/V2O5 
V2O5 ayant un caractère semi-conducteur, des questions se posent vis-à-vis de la conduction 
de l’échantillon. L’utilisation d’un mélange peu conducteur ne permettrait pas la traversée 
des pulses de courant à travers l’échantillon durant le traitement par SPS. L’étude 
précédente sur l’évolution du front de réaction associé à la diffusion rapide du cuivre dans 
V2O5 met en avant la formation rapide de bronzes CuxV2O5, semi-conducteurs par sauts 
d’électrons, procurant ainsi un caractère conducteur à l’échantillon. Il est difficile d’effectuer 
un montage permettant de connaitre l’évolution de la résistivité de l’échantillon pendant un 
traitement par SPS, c’est pourquoi, l’étude sera réalisée dans un four sur un cru du mélange 
0,9 Cu + V2O5 mis en forme par pressage à froid à une pression de 750 MPa 
(« précompaction, I=0 ») identique aux deux mélanges précédents. L’évolution de cette 





contact des grains avant le traitement thermique, la seule différence venant du non 
maintien de la pression pendant le recuit. 
 
Figure 58 : Mesure de résistivité en fonction de la température du mélange 0,9 Cu + V2O5 en configuration 
« Pinit, I=0 » de 300 à 850K avec un courant continu de 1 µA. 
La mesure de la résistivité est effectuée sur une pastille de 13 mm de diamètre ayant une 
épaisseur de 1,16 mm traversée par un courant continu de 1 µA. La résistivité  est mesurée 
tous les 50° de 300K à 850K. Les mesures sont présentées dans le graphique de la Figure 58. 
La résistivité initiale élevée de l’échantillon (4,16 kΩ.cm) chute brutalement à 350K (77°C) 
pour atteindre une valeur 5,7 fois inférieure pour 50° d’écart. La résistivité continue de 
diminuer fortement avec l’augmentation de la température mais de manière moins 
prononcée pour atteindre des valeurs de résistivité inférieure à 1 Ω.cm à 800K. Cette chute 
brutale de la résistivité prouve une rapide évolution de l’échantillon, de V2O5 à la formation 
de bronzes CuxV2O5 moins résistifs entre la température ambiante et 200°C.  
L’échantillon offre donc une résistance  au passage du courant 1000 fois supérieure à celle 
du graphite environnant. Ainsi une faible fraction de courant passe effectivement à travers 
l’échantillon. Il faut noter la présence d’une résistance de contact entre les pistons et la 
matrice du fait que la pression soit appliquée verticalement et non horizontalement. Cette 






3. Interprétations et conclusions 
Les pourcentages massiques des phases en présence dans les produits des traitements 
thermiques de 4 minutes sur le mélange 0,9 Cu + V2O5 visant à former ε-Cu0,9V2O5 selon les 
différentes configurations sont rappelées dans le Tableau 5.  
  
Tableau 5 : Récapitulatif des produits du mélange 0,9 Cu + V2O5 traité selon les différentes configurations 
pour un recuit de 4 minutes à 550°C. 
Les hauteurs du front de réaction entre une couche de cuivre et de V2O5 selon les 
configurations sont rappelées dans le Tableau 6. 
 
Tableau 6 : Récapitulatif des hauteurs de front de réaction selon les configurations testées 
Le paragraphe 2 montre que le SPS permet d’obtenir les produits attendus purs en 4 minutes 
alors que ce n’est pas le cas par voie céramique classique après une heure de traitement 
thermique à une température équivalente. Le fait de réduire considérablement le temps de 
synthèse (4 minutes contre 12 heures) a pour conséquence la formation de cristallites 
présentant des formes isotropes et de taille moyenne 20 fois inféreure à celles obtenues par 
voie conventionnelle. Pour comprendre et déterminer l’origine de ces différences de 
réactivité, nous nous sommes attachés à séparer l’influence de la pression et du passage du 
courant à travers l’échantillon sur la réactivité. Pour cela, différentes expérimentations 
permettant de découpler l’influence de ces deux paramètres ont été réalisées. 
L’absence de la traversée des pulses de courant à travers les échantillons ne modifie pas la 
hauteur du front de réaction du couple Cu/V2O5 et donc la cinétique de synthèse. Les 
mesures de l’évolution de la résistivité du mélange en fonction de la température de 
l’échantillon montrent que l’échantillon se comporte comme un semi-conducteur par 
rapport au graphite environnant. De ce fait, peu de courant passe à travers les échantillons 
en ne prenant pas en compte les résistances de contact entre les pistons et la matrice. Ces 
résultats sont en contradictions avec les conclusions de certaines publications [46, 59] qui 
démontre la présence d’un phénomène d’électromigration attribué à l’influence du passage 
du courant à travers l’échantillon par SPS dans le cas de métaux Ti/Ni/Ti et dans le cas de 
Si/Mo avec le silicium étant semi-conducteur. Ces différences pourraient s’expliquer par la 





conventionnels forçant le passage du courant à travers l’échantillon (pistons sans matrice). 
Ces résultats tendent à montrer que le courant passe préférentiellement dans la matrice et 
non dans l’échantillon. 
En l’absence de pression, que ce soit avec ou sans courant, les cinétiques de réactions sont 
lentes quelque soit le type d’échantillon (mélange ou empilement). 
Le traitement thermique par voie céramique classique de pastilles de mélange précompacté 
à forte pression montre que la cinétique de ces réactions et la forme des cristallites sont 
semblables à celles observées par SPS. En conséquence, la vitesse de réaction du couple 
Cu/V2O5 est intrinsèque à ce système. Le paramètre important pour obtenir une cinétique de 
réaction rapide, semble donc être la qualité du contact entre les particules de réactifs. 
L’augmentation de la vitesse de la réaction par SPS provient essentiellement de la mise en 
contact des particules de réactifs sous l’effet de la pression. 
Ces différentes interprétations permettent de conclure qu’il n’y a pas d’effet du courant et 
que seul le maintien de la pression est responsable de l’augmentation de la cinétique de 
réaction par SPS. Ainsi dans le cas du système Cu/V2O5 étudié les caractéristiques propres à 
la technique SPS (courant continu pulsé) ne sont pas responsables de l’augmentation de la 
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La demande grandissante du marché vers le développement des technologies électriques 
mobiles (véhicules électriques, stockage des énergies renouvelables, ...) nécessite 
l’utilisation d’accumulateurs possédant des hautes densités d’énergie, une longue durée de 
vie, un faible coût, une maintenance faible et un haut degré de sécurité [78]. Les batteries au 
lithium possèdent les plus importantes densités d’énergie massiques et volumiques. De plus, 
elles ne présentent pas d’effet de mémoire de charge ni d’autodécharge. Cependant, dans 
les batteries actuelles, la présence de solvants organiques (électrolyte liquide, polymère) est 
à l’origine de risques de fuites, de volatilisation et ne permet pas leur utilisation à haute 
température (T<125°C) sans risquer une explosion de la batterie. La réponse aux besoins du 
marché serait le développement de batteries Li-ion « tout solide » utilisant un électrolyte 
solide inorganique. Cette technologie présente des intérêts supplémentaires au niveau de la 
durée de vie (nombre de cycles) en évitant les réactions parasites aux interfaces (dissolution 
des matériaux d’électrode [79]) et offrirait une gamme de température d’utilisation plus 
importante, notamment à haute température. L’emploi d’électrolytes solides permettrait 
également d’élargir la fenêtre électrochimique des batteries ouvrant la voie à l’utilisation de 
matériaux d’électrodes à haut potentiel (7V contre 4,3V pour les électrolytes liquides) 
augmentant de ce fait les densités d’énergie des accumulateurs actuels. 
Un des freins au développement de batteries « tout solide » provient de la faible conduction 
électronique des électrodes composites et ionique des électrolytes solides. C’est pourquoi, 
les seules batteries « tout solide » commercialisées à ce jour sont les micro-batteries. Leur 
utilisation est rendue possible par la finesse des couches actives (10 à 15 µm) [80] 
permettant d’assurer un contact optimum entre les parties de la batteries et de s’affranchir 
des faibles propriétés de conduction des électrolytes solides. La finesse des couches actives 
(Figure 59) génère de faibles quantité d’électrons échangés par unité de surface offrant des 
durées de vie importante mais des capacités surfaciques faibles (130 µA.cm-2) [81]. 
L’augmentation des épaisseurs de ce type de batteries entraîne l’apparition de fissures ou de 
décollements entre les différentes couches constitutives.  
 
Figure 59 : Schéma d’une coupe d’une micro-batterie au lithium [80] 
Pour augmenter les capacités surfaciques des batteries « tout solide », c'est-à-dire les 
épaisseurs des couches actives, il est nécessaire de travailler avec des électrodes composites 
(électrode + électrolyte + conducteur électronique). Pour cela, des mises en forme par 
pressage à froid à partir de matériaux pulvérulents ont bien souvent été envisagées. 
L’assemblage se fait à température ambiante dans le but d’éviter toute réaction chimique 
entre les différents constituants de la batterie et préserver les interfaces solide/solide [82-
89]. Bien qu’encourageante, cette voie de mise en forme produit des batteries peu denses 





polarisation des cellules. La mise en forme par pressage à froid implique une tenue 
mécanique limitée des cellules assemblées nécessitant souvent des montages particuliers 
pendant le cyclage (batteries maintenues sous pression pour assurer les contacts). Pour 
diminuer ces phénomènes il faut travailler avec des épaisseurs d’électrodes plus faibles c’est 
à dire diminuer les quantités de matières actives utilisées, moins de 10 mg.cm-2, limitant 
ainsi la capacité surfacique.  
Le développement de la technologie « tout solide » est limité par deux points majeurs. Le 
premier vient des interfaces solide/solide, qui doivent être préservées pendant l’assemblage 
(faible porosité, pas de formation de troisième corps…) et en cours d’utilisation (gonflement 
des matériaux d’électrode, conservation des contacts...). Le second réside dans la faible 
conduction ionique des électrolytes solides recensés à ce jour (sauf dans les systèmes cuivre 
et argent). La valeur de la conduction limite le transfert ionique à travers l’électrolyte et 
donc la vitesse d’échange entre les électrodes. Pour permettre un bon fonctionnement avec 
les électrolytes solides existant dans le système lithium, il est nécessaire de faire fonctionner 
les batteries « tout solide » au minimum à 80°C [11]. 
Pour obtenir des batteries « tout solide » étant autosupportées (bonne tenue mécanique), 
possédant des contacts solide/solide optimum ainsi qu’une faible porosité, il  est nécessaire 
de fritter un ou plusieurs des composants de ces batteries pendant la mise en forme. 
L’utilisation du frittage flash semble être la technologie la plus à même de répondre 
efficacement à cette problématique. Cette technique permet, contrairement aux techniques 
conventionnelles, de fritter les échantillons en conservant les microstructures initiales grâce 
à sa rapidité, tout en offrant des densités proches des densités théoriques, s’affranchissant 
ainsi d’une porosité trop importante nuisible à la conductivité du système. Cette rapidité du 
procédé, associée à des températures de densifications généralement inférieures à celles 
constatées par voies conventionnelles, permet la densification de composites tout en 
limitant les réactions interfaciales pouvant bloquer les échanges électrochimiques. 
Appliquée à la mise en forme de batteries, cette technique permet d’envisager l’assemblage 
des différents composants d’une cellule (voire une cellule complète) en une seule et unique 
étape. Cependant, l’utilisation du SPS, nécessitant des matrices conductrices mettant en 
contact les électrodes pendant l’assemblage, implique la mise en forme de batteries à l’état 
déchargé.  
La compréhension des principes généraux gouvernant la mise en forme et l’utilisation de 
batteries « tout solide » assemblées par SPS est plus aisément réalisable sur des systèmes 
modèles s’affranchissant des limites de conduction ionique des solides. C'est-à-dire des 
systèmes possédant des électrolytes solides ayant des conductions ioniques comparables à 
celle des électrolytes liquides comme les électrolytes solides à base d’argent ou de cuivre 
[90-92]. Les batteries assemblées dans ces systèmes permettront de se focaliser uniquement 
sur les interfaces solide/solide.  
Ce chapitre porte sur l’assemblage par SPS des différentes parties d’une batterie au cuivre 
en se focalisant sur l’influence des paramètres SPS, de la microstructure des matériaux 
utilisés et de la compaction sur les interfaces solide/solide des différents constituants de ces 
batteries. Afin de suivre l’évolution de ces contacts en cours d’utilisation, des tests 





La  faisabilité de batteries « tout solide » par cette technique a été démontrée dans de 
récents travaux menés au CEMES sur le système argent [12]. Ce dernier est un système 
modèle possédant des électrolytes solides bons conducteurs ioniques à température 
ambiante (0,05 S.cm-1 à 25°C pour la vitrocéramique Ag6I4WO4) se frittant à basse 
température (235°C) [90] ce qui permet l’utilisation d’oxydes en tant que matériaux 
d’électrode proscrits à plus haute température (réduction par le graphite présent pendant la 
mise en forme). 
Pour se placer dans les conditions les plus simples possibles, les batteries étudiées ont une 
architecture composée de deux électrodes composites symétriques constituées de 
seulement deux matériaux (électrode + électrolyte) séparées par une couche de matériaux 
d’électrolyte seul (Figure 60). La tenue mécanique dans les batteries « tout solide » 
assemblées par SPS est assurée par l’électrolyte solide qui, une fois fritté, se comporte 
comme un corps monolithique (squelette rigide) piégeant les grains du matériau d’électrode. 
 
Figure 60 : Schéma de l’architecture d’une batterie Ag-ion (ou Cu-ion) « tout solide » assemblée par SPS. 
Le fait de n’utiliser que deux matériaux dans les électrodes composites, en opposition à trois 
dans le cas des batteries Li-ion mises en forme par SPS (matériau d’électrode + Csp + 
matériau d’électrolyte) [11], permet de limiter le nombre d’interfaces et d’interactions 
potentielles entre les matériaux, simplifiant ainsi fortement l’étude. Dans le cas des batteries 
Li-ion, l’utilisation de matériaux d’électrodes peu conducteurs électroniques nécessite l’ajout 
de Csp pour augmenter les propriétés de conduction manquantes au sein des électrodes 
composites. Pour éviter la présence d’additifs dans les batteries à l’argent, les matériaux 
d’électrodes sont des conducteurs mixtes à température ambiante et se mettent en forme à 
une température plus élevée que celle du matériau d’électrolyte.  
La formulation des batteries mises en forme est Ag6I4WO4 + δ-AgXV2O5 dans les électrodes 
composites (50%m) avec une masse de 150 et 300 mg pour la cathode et l’anode 
respectivement. Le matériau d’électrode δ-AgXV2O5 présente une solution solide pour des 
valeurs de x comprises entre 0,43 et 0,55. L’existence de cette solution solide a permis un 
assemblage avec deux électrodes ayant le même potentiel (même valeur de x lors de 
l’assemblage). Les paramètres SPS appliqués sont : 235°C pendant 2 minutes sous une 






Figure 61 : Caractérisation électrochimique en mode galvanostatique entre 0,15 et 0,5V à 50 µA.cm
-2
 d’une 
batterie argent symétrique (AgxV2O5/Ag6I4WO4/ AgxV2O5) assemblée par SPS à 235°C en une étape 
Des tests électrochimiques ont montré une hystérèse de cycle de charge et décharge entre 
0,5 et 0,15 V avec une bonne réversibilité sur une vingtaine de cycles (Figure 61). Ces 
résultats sont encourageants pour l’adaptation de cette méthode à d’autres systèmes. Le 
système argent utilise un électrolyte vitrocéramique ayant un caractère essentiellement 
vitreux. Pour étendre cette technologie à d’autres systèmes, il serait intéressant de faire des 
assemblages avec des électrolytes cristallins ayant des mécanismes de frittage différents des 
verres. Dans le cas des prototypes au lithium, l’électrolyte solide utilisé est également une 
vitrocéramique avec un caractère majoritairement cristallin. A la différence du système 
argent, les électrolytes solides (Cu+) sont cristallins et le cuivre possède deux degrés 
d’oxydation (+1 et +2). De plus, les ions Cu+ sont intermédiaires en terme de taille entre Ag+ 
et Li+ et de nombreux conducteurs ioniques se mettant en forme à basse température ont 
été reportés dans ce système [92]. Ces paramètres font du système cuivre un système 
modèle facilement comparable au système argent. 
  
I. Des matériaux aux constituants 
1. Choix des matériaux et des paramètres de densification  
a) Matériau d’électrolyte 
Un électrolyte solide doit posséder une conduction ionique σi = ci.q.µi la plus grande possible 
à température ambiante (avec σi la conductivité ionique de l’espèce i, ci sa concentration, q 
sa charge et µi la mobilité de l’ion). Le nombre de transport ti = σi/σ doit être égal à 1. Sa 
fenêtre de stabilité électrochimique doit être la plus large possible et, dans le cas du « tout 






Le choix de travailler dans le système cuivre se justifie par l’existence de l’électrolyte solide 
le plus conducteur à température ambiante reporté dans la littérature à ce jour (proche de la 
conduction des liquides) [91, 92], le composé Rb4Cu16I7Cl13, avec σi = 0,34
 S.cm-1 à 25°C pour 
les ions Cu+ uniquement. Ce composé, issu du système ternaire CuCl-CuI-RbCl, cristallise 
dans le système cubique, groupe d’espace P4132, avec pour paramètre de maille a = 10,02(1) 
Å. Cet électrolyte est idéal du point de vue de ses propriétés électriques (conducteur ionique 
et isolant électronique) mais également de par sa température de mise en forme. La fusion 
de Rb4Cu16I7Cl13 reportée dans la littérature est de 234,5°C (eutectique) impliquant une mise 
en forme par frittage à chaud à une température inférieure [93].  
Dans le cas des batteries « tout solide », la température de mise en forme des batteries est 
liée à celle de frittage de l’électrolyte. En effet, le matériau d’électrolyte solide est mis en 
forme pour permettre la formation d’un squelette électrolytique rigide tout le long de la 
batterie, assurant ainsi une bonne percolation ionique mais également une bonne tenue 
mécanique de l’ensemble (bloc monolithique). Le fait que le matériau d’électrolyte serve de 
« liant » dans les électrodes composites implique que ce matériau présente une bonne 
stabilité chimique vis-à-vis des autres constituants de l’électrode. De ce fait, plus la 
température de frittage de l’électrolyte solide est basse, moins les matériaux mis en contact 
auront tendance à réagir. 
Un dernier paramètre influençant le choix du matériau d’électrolyte est sa fenêtre de 
stabilité électrochimique. Celle du composé Rb4Cu16I7Cl13 est suffisamment large (0 à 0,69 V) 
pour permettre des tests de charge et de décharge des batteries « tout solide » au cuivre. 
C’est pourquoi ce matériau a déjà été utilisé dans des prototypes de batteries « tout solide » 
mises en forme par pressage à froid avec différents matériaux d’anode et de cathode 
(Tableau 7). 
Anode Cu Cu3,8Mo6S7,8 Cu3,8Mo6S7,8 Cu Cu Cu Cu 
Cathode TiS2 NbS2 Cu0,2Mo6S7,8 V6O13 (WV2)2O15 Fe[Fe2(CN)6]3 Fe2(CN)6 
Référence [83] [84] [85] [86] [87] [89] [89] 
Tableau 7 : Matériaux d’électrodes utilisés dans différentes batteries « tout solide » mises en forme par 
pressage à froid ayant pour électrolyte solide le composé Rb4Cu16I7Cl13 
Il est également possible d’utiliser des matériaux d’électrolyte vitreux dans le système cuivre 
comme dans le cas des batteries à l’argent [94-99]. Les meilleurs candidats sont issus du 
système CuI-Cu2MoO4 [96-99] avec une conductivité ionique de 0,018 S.cm
-1 et une 
conductivité électronique de ≈ 1,5.10-7 S.cm-1 à température ambiante pour la composition 
50/50. Le choix d’utiliser le composé Rb4Cu16I7Cl13 et non du verre CuI-Cu2MoO4 vient de la 
meilleure conduction du composé cristallin et l’absence d’ions potentiellement réductibles.  
 
b) Matériaux d’électrode 
Dans le cas des batteries au cuivre, les matériaux d’électrodes doivent posséder une bonne 
conductivité électronique et ionique à température ambiante. La conduction ionique permet 
la diffusion de l’espèce active à travers l’électrode lors de leur intercalation et la conduction 





composites et les collecteurs de courant pendant les processus de charge/décharge. Le 
matériau d’électrode doit présenter une bonne stabilité thermodynamique (faible réactivité) 
en présence du matériau d’électrolyte solide avec lequel il est en contact pendant la mise en 
forme par SPS.  
Pour satisfaire ces conditions, le matériau d’électrode doit être constitué d’au moins un 
métal de transition susceptible de se réduire ou de s’oxyder réversiblement suite à 
l’insertion ou à la désinsertion d’un cation de sa structure afin de conserver l’équilibre 
électrique. Les matériaux lamellaires sont intéressants de par la forte mobilité des ions 
pouvant être échangés aisément dans l’espace interfoliaire.  
Un autre point important est la maîtrise des variations volumiques générées au cours d’un 
cycle par le départ ou l’insertion d’un cation au sein de la structure pour éviter des 
problèmes de décollement à l’interface électrolyte/électrode. Ce paramètre est plus 
important dans le cas d’une batterie « tout solide » que dans les batteries possédant un 
électrolyte liquide et sera étudié dans ce chapitre. 
De nombreux composés d'intercalation de type MX2 et MPX3, comme par exemple NbS2 ou 
TiS2 ont été utilisés comme matériaux d’électrode positive de batteries au cuivre (Tableau 7). 
Pour se placer dans les conditions les plus simples possibles les matériaux choisis devront 
être thermodynamiquement stables à température ambiante et à l’air. Dans le cas de 
l’élaboration de batteries au cuivre par SPS, l’utilisation de matrices conductrices en graphite 
nécessite une mise en forme à l’état déchargé. Pour éviter toute réaction pendant la mise en 
forme, il faut donc que les électrodes positive et négative soient à un potentiel proche voire 
semblable. L’utilisation de matériaux actifs présentant une solution solide, pouvant être 
utilisés à la fois à l’anode et à la cathode, permettrait la mise en forme de batteries 
symétriques. 
Les batteries à l’argent décrites précédemment utilisent un bronze de vanadium δ-AgxV2O5 
(0,5 < x < 0,9) comme matériau d’électrode positive et négative. Il a été discuté dans le 
chapitre 2, de l’existence de phases β’ et ε CuxV2O5 présentant également des solutions 
solides [71]. La structure de la phase ε-CuxV2O5 étant isostructurale à celle de δ-AgxV2O5, 
l’utilisation des bronzes d’oxydes de vanadium permettra de démontrer le transfert d’un 
système à l’autre. 
Les bronzes CuxV2O5 sont des composés à valence mixte semi conducteur par sauts 
électroniques entre V4+ et V5+. Les énergies d’activation des phase β’ et ε valent  0,07 eV [73] 
et 0,096 eV [74] respectivement et les conductions électroniques 3,1 S.cm-1 [73] et 1,6 S.cm-1 
[74] respectivement à température ambiante. Une double valence mixte est reportée pour 
la phase β’ (Cu+/Cu2+ et V4+/V5+) [73] alors que la présence d’ions cuivriques Cu2+ semble peu 
probable dans la phase ε [71, 75]. 
Un autre bronze cuivre-vanadium est répertorié dans le système Cu-V-O, le composé 
Cu2,33V4O11 (Figure 62) cristallisant dans le système monoclinique (groupe d’espace Cm) avec 
pour paramètres de maille  a = 15,31 Å ; b = 3,61 Å ; c = 7,34 Å et β = 101,84°. La synthèse de 
ce matériau se fait suivant la réaction : 7/6 Cu2O + 1/6 V2O4 + 11/6 V2O5  Cu2,33V4O11, par 
voie solide sous vide à 520°C pendant 12h (suivi d’un recuit dans les mêmes conditions après 
un broyage intermédiaire) [100]. Ce matériau possède une structure en feuillets constitués 





connexion de ces chaînes par sommets engendre la formation de feuillets V4O11 identiques à 
ceux de la variété β’ (Figure 62). Comme dans la phase ε, seul le cuivre assure la cohésion de 
la structure car le réseau V-O est bidimensionnel (lamellaire). 
 
Figure 62 : Représentation schématique de la structure Cu7/3V4O11 
Les liaisons par sommets (pivot) procurent une flexibilité des feuillets, favorisant ainsi 
l'accommodation de l'espace inter-feuillet lors d'une intercalation ou d’un départ d’ions 
cuivre [101]. Les liaisons par arêtes offrent une rigidité du feuillet, procurant une certaine 
tenue au matériau [101]. Entre les feuillets se trouvent des ions cuivre à deux degrés 
d'oxydation différent (+1 et +2) [102] : 
- les ions Cu2+ s'organisent en ligne et se situent dans des sites tétraédriques 
distordus avec une occupation partielle de l’ordre de 0,508 (Cu1 dans la Figure 63). 
- les ions Cu+ se disposent en zigzag, ils sont délocalisés sur plusieurs sites linéaires 
(Cu3) et triangles (Cu2 et Cu4 dans la Figure 63). 
 
Figure 63 : Environnement des atomes de cuivre dans le composé Cu2,33V4O11 
Rozier et al [100, 103] ont quantifié les teneurs en ions Cu+, Cu2+, V4+ et V5+ au sein du 
composé Cu2,33V4O11 par différentes méthodes (XPS, calcul de structure électronique de 






1,44O11. La présence d'ions de 
valences mixtes V4+/V5+ apporte une conduction électronique par saut d'électron (Ea = 0,03 
eV à  température ambiante) de l’ordre de 0,25 S.cm-1. 
Le composé Cu2,33V4O11 n’offre pas la possibilité d’intercalation d’ions Cu
+ entre ses feuillets 
car il ne possède aucun site cristallographique disponible. Il devra donc être utilisé en tant 






c) Frittage des différents matériaux 
La première étape de l’utilisation du SPS sera de déterminer les températures de frittage des 
différents matériaux et plus particulièrement celle du matériau d’électrolyte afin d’en 
déduire les paramètres d’assemblage des batteries « tout solide » au cuivre mises en forme 
par SPS en une seule étape.  
 
i. Densification par SPS de Rb4Cu16I7Cl13 
Le composé Rb4Cu16I7Cl13 présente une température de fusion de 234,5°C. Afin d’éviter la 
fusion de l’échantillon, un premier test est effectué en fixant la Tmax à 200°C. A noter que 
dans la technique SPS, la température est mesurée à la surface de la matrice impliquant que, 
l’existence d’un gradient surface/cœur ne pouvant être évalué, la température de 
l’échantillon peut être plus élevée. Les paramètres SPS sont une montée en température à 
150°C en 5 minutes (soit 25°C.min-1) puis de 150°C à 200°C en 4 minutes (deux fois plus 
lente) et enfin un plateau de 2 minutes à 200°C. La pression est également appliquée en 
deux étapes d’une minute chacune pour atteindre 50 MPa puis 75 MPa maintenue ensuite 
pendant 9 minutes. Le suivi de l’avancée de l’expérience se fait par l’étude de l’évolution du 
déplacement et de la pression en fonction de la température (Figure 64). 
La pression (courbe bleue) augmente de la température initiale jusqu’à 80°C. Le 
déplacement relatif à cette gamme de température (courbe rouge) est attribué 
majoritairement à un réarrangement des grains soumis à une pression (compaction à froid). 
Au-delà de 80°C, le déplacement n’est dû qu’à des phénomènes de frittage. Le frittage 
engendre une diminution du volume du matériau et de ce fait un relâchement de la pression 
entre l’échantillon et les pistons compensé automatiquement par un déplacement. 
L’examen de l’une ou l’autre des deux courbes P = f(T) ou D = f(T) permet de suivre les 
évolutions de densification de l’échantillon au cours du traitement. Cependant, le 
déplacement n’étant effectué qu’après une baisse significative de la pression mesurée, son 
suivi apparaît moins précis. Pour déterminer avec précision les températures de frittage il est 
donc plus juste de suivre la courbe de pression en fonction de la température (dents de scie 






 Figure 64 : Courbe de déplacement relatif (bleue) et de pression (rouge) en fonction de la température de la 
matrice  SPS pour un frittage de l’électrolyte Rb4Cu16I7Cl13 
Dans le cas de la mise en forme de Rb4Cu16I7Cl13 par frittage flash, le déplacement est 
continu du début de l’application de la pression jusqu’à 189°C, température après laquelle la 
valeur du déplacement est stable. Les variations des déplacements sont relatives aux 
vitesses de montée en température (rapide entre 80 et 150°C, plus lente entre 150 et 
200°C).  
Le frittage étant continu entre la température de la fin de montée en pression et 189°C 
(température de fin de frittage), la température de début de frittage se situe donc avant 
80°C. Il est donc difficile de déterminer avec précision sa valeur, le déplacement couplant les 
phénomènes de réarrangement des grains pendant la mise sous pression et de frittage.  
Après traitement SPS, la pastille obtenue est démoulée, polie et analysée par DRX (Figure 
65). La comparaison du diffractogramme expérimental avec celui calculé pour Rb4Cu16I7Cl13 
confirme la conservation du composé initial. La bosse observée aux faibles angles provient 






Figure 65 : DRX calculé  et expérimental du Rb4Cu16I7Cl13 post mise en forme par SPS (200°C-75 MPa-2min) 
L’application par la machine SPS d’une tension entre ses électrodes  de 1,3V pour atteindre 
200°C, soit une tension supérieure à celle de décomposition du composé Rb4Cu16I7Cl13 
(0,69V) n’engendre aucune réaction ce qui prouve que la tension mesurée par l’appareil aux 
bornes du générateur est de loin supérieure à celle appliquée au niveau de la matrice et de 
l’échantillon. 
La compacité géométrique de la pastille est proche de 99%. Mais les traitements de 
polissage indiquent une fragilité se traduisant par l’arrachage de matière lors de l’application 
de contraintes de cisaillement. Ce comportement traduit une importante fragilité de la 
pastille à cette densité. Cette fragilité semblant associée à la forte densification obtenue, des 
tests de mises en forme à plus basses températures et pour des temps plus courts sont 
effectués. De plus pour permettre le relâchement des contraintes en fin d’expérience, la 
pression est progressivement diminuée. 
Ainsi, une pastille résistante mécaniquement et d’une compacité de 93% est obtenue sous 
75 MPa après une montée en température à 120°C (15°C.min-1) sans traitement isotherme 
suivi d’un relâchement progressif en 6 minutes de la pression. Cette diminution de la 
compacité laisse apparaitre une porosité entre les grains frittés (Figure 66) et une diminution 







Figure 66 : Cliché de microscopie électronique à balayage de la surface d’une pastille d’électrolyte mise en 
forme par SPS (120°C-75Mpa)  
 
ii. Densification par SPS des matériaux d’électrode. 
Les températures de fusion  des différents matériaux d’électrode envisagés (β’-Cu0,33V2O5, ε-
Cu0,85V2O5 et Cu2,33V4O11) sont supérieures à 600°C ce qui est beaucoup plus élevé que la 
température de fusion de Rb4Cu16I7Cl13 (234,5°C). 
Les paramètres de frittage utilisés pour ces trois matériaux d’électrodes sont 500°C et 100 
MPa pendant 2 minutes pour se placer entre la température de début de frittage et en 
dessous de celle de fusion. La montée en température se fait en deux parties, une de 4 
minutes pour atteindre 400°C (environ 100°C.min-1) et la seconde plus lente (50°C.min-1) 
pour atteindre 500°C, température maintenue 2 minutes. La montée en pression est de 4 
minutes pour atteindre 100 MPa suivi d’un maintien de cette pression jusqu’à la fin de la 
mise en forme (4 minutes supplémentaires).  
A titre d’exemple, les courbes de pression et de déplacement en fonction de la température 






Figure 67 : Courbe de déplacement et de pression en fonction de la température pour  ε-Cu0,85V2O5 par SPS 
La majorité du déplacement se produit pendant l’application de la pression. La courbe de 
déplacement correspond au réarrangement des grains suite à l’application d’une pression ne 
suit pas forcément la forme de la montée en pression. Sous l’effet de la température et de la 
contrainte, les grains sont déformés de façon élastique et plastique expliquant un 
réarrangement des grains sans phénomène de frittage. La température de frittage des 
matériaux est déterminée par la température pour laquelle le palier de pression à 100 MPa 
n’est pas continu comme il a été discuté dans le cas du matériau d’électrolyte. A titre 
d’exemple, la courbe bleue de la Figure 67 montre que la fin de la montée en pression est 
proche de 400°C. Suite à cette montée, un plateau est observé entre 400 et 445°C. Au delà 
de cette température la machine ne cesse d’ajuster la pression pour compenser la 
compaction générée par le frittage du composé ε-Cu0,85V2O5 (début à 445°C).  
Les différentes valeurs observées et calculées sont regroupées dans le Tableau 8.  
Composés Tfrittage dthéo (g.cm
-3) dexp (g.cm
-3) Compacité 
β’-Cu0,33V2O5 425°C 3,796 3,17 83,5 % 
ε-Cu0,85V2O5 445°C 4,320 4,05 93,8 % 
Cu2,33V4O11 400°C 4,436 4,37 98,5 % 
Tableau 8 : Récapitulatif des densifications des différents matériaux d’électrode 
Mis à part le composé β’-Cu0,33V2O5 qui possède une compacité de 83,5%, les deux autres 
matériaux présentent des compacités supérieures à 90%. Pour comprendre cet écart il est 






Figure 68 : Clichés MEB (au même grossissement) des poudres des matériaux d’électrode utilisés  
Comme le montrent les clichés MEB des différentes poudres initiales des matériaux 
d’électrode (Figure 68), la phase β’-CuxV2O5 possède des grains en forme d’aiguilles 
agglomérées alors que les deux autres sont des plaquettes ou des bâtonnets bien dispersés.  
L’analyse DRX de la surface de la pastille correspondante (Figure 69) confirme la 
conservation de la phase β’-Cu0,33V2O5 et montre une orientation préférentielle des 
cristallites. L’absence de la raie de diffraction (020) sur le diffractogramme expérimental 
indique que l’orientation des grains se fait selon les plans (h0l).  
 
Figure 69 : Diffractogrammes expérimental de la pastille du composé β’-Cu0,33V2O5 mis en forme par SPS 
(500°C-100MPA-2min) et calculé de β’-Cu0,33V2O5 
L’observation par MEB de la surface de la pastille (Figure 70) confirme l’orientation des 
cristallites du composé β’-Cu0,33V2O5. Les cristallites apparaissent orientées parallèlement à 
la surface de l’échantillon. L’application d’une forte pression sur ces cristallites pendant la 
mise en forme par SPS engendre une réorganisation des aiguilles perpendiculairement à la 
direction d’application de la pression. Cette réorganisation pourrait être à l’origine de 
porosité interne expliquant l’écart de compaction entre la pastille du composé β’-Cu0,33V2O5 
et les deux autres. L’imagerie montre également la conservation de la microstructure initiale 






Figure 70 : Cliché MEB de la surface de la pastille du composé β’-Cu0,33V2O5 mis en forme par SPS (500°C-
100MPA-2min) 
Il en est de même pour les autres matériaux étudiés qui présentent une microstructure en 
forme de plaquettes et de bâtonnets. L’orientation préférentielle pour ε-Cu0,85V2O5 et 
Cu2,33V4O11 est associée à leur structure lamellaires. Les clichés MEB prouvent l’orientation 
des cristallites en forme de plaquettes perpendiculairement à la pression appliquée. 
 
2. Assemblage des électrodes composites 
Au sein des électrodes composites, dans le cas des batteries  « tout solide » à base de Cu ou 
Ag, les grains des matériaux d’électrode et d’électrolyte sont mis en contact. L’étude de ces 
dernières, de manière isolée par rapport à l’assemblage définitif, permet de rendre compte 
localement de l’influence des matériaux ou des paramètres SPS sur le frittage sur la 
réactivité, le mélange des constituants, les contacts et les interfaces matériau 
d’électrode/d’électrolyte. L’ajustement des paramètres SPS (température, temps de palier, 
vitesse de montée en température...), de la quantité de matériau actif utilisée et de la 
microstructure des matériaux à assembler influent grandement sur la qualité des contacts 
solide/solide. Cette étude vise à extraire les critères généraux pour assurer l’assemblage 
entre un matériau (électrolyte) se densifiant, qui doit également venir en « mouiller » un 
second, qui n’intervient ni dans la tenue de l’échantillon, ni dans le processus de frittage. 
 






a) Réactivité par voie céramique et par SPS 
Comme il a été précisé, la réalisation d’une batterie « tout solide » implique l’utilisation 
d’une électrode composite matériau actif/électrolyte. De plus, l’application d’une pression si 
elle est nécessaire à la densification de l’ensemble peut « activer » les réactions. Il est ainsi 
impératif de déterminer la réactivité du mélange des différents matériaux. Dans un premier 
temps, la stabilité chimique de Rb4Cu16I7Cl13 avec les différents matériaux actifs est tentée 
par voix céramique classique. Dans un second temps, l’influence de la technique SPS est 
évaluée. 
 
i. Voie céramique 
Les matériaux actifs sont broyés avec l’électrolyte dans un mortier en agate à 50% en masse 
de chacun des constituants. Le mélange obtenu est scellé sous vide dans un tube en pyrex 
placé pendant 2h dans une étuve préalablement réglée à 200°C température maximale 
permettant la densification de Rb4Cu16I7Cl13.  
L’analyse par DRX des produits obtenus (Figure 72) montre qu’une réaction a bien lieu entre 
les bronzes CuxV2O5 et le matériau d’électrolyte. Cette réaction génère la formation des 
phases γ-CuI (raies très intenses), RbCl, et γ-CuCl indiquant la décomposition partielle de 
l’électrolyte au contact des bronzes. Les phases CuCl et RbCl présentant des phénomènes de 
diffraction peu intense, leur proportion ne peut pas être déterminée avec précision. Les 
matériaux d’électrodes eux ne semblent pas être altérés. L’absence d’indication sur la 
formation d’autres composés à base de vanadium ne permet pas d’expliquer avec précision 






Figure 72 : Diffractogrammes expérimental et calculés concernant  le mélange a) Rb4Cu16I7Cl13+Cu0,85V2O5 et 
b) Rb4Cu16I7Cl13+Cu0,33V2O5 traités à 200°C pendant 2h 
La présence majoritaire des matériaux d’électrode et d’électrolyte laisse supposer que la 
réaction se produit à l’interface entre les deux matériaux. La présence de ces phases pose 
des questions sur l’utilisation des bronzes dans les électrodes composites. Il sera nécessaire 
de faire des mises en forme par SPS à une température la plus basse possible (réalisable de 
85 à 200°C) pour limiter/contrôler ces réactions.  
Dans le cas du mélange de Rb4Cu16I7Cl13 et de Cu2,33V4O11 traité thermiquement à 200°C sous 





donc être le plus compatible pour être assemblé avec  le matériau d’électrolyte 
Rb4Cu16I7Cl13. 
 
Figure 73 : Diffractogrammes expérimental et calculés concernant  
le mélange Rb4Cu16I7Cl13+Cu2,33V24O11-200°C-2h 
 
ii. Voie SPS  
Les électrodes composites sont constituées d’un mélange le plus homogène possible entre 
les poudres du matériau d’électrode choisi et Rb4Cu16I7Cl13. Les poudres sont mélangées et 
broyées dans un mortier en agate comme dans le cas d’une synthèse en voie solide. Ce 
mélange est ensuite placé dans une matrice en graphite de 8 mm de diamètre et mis en 
forme par SPS à 135°c sous 75 MPa. 
Les pastilles obtenues sont ensuite mesurées pour estimer la compaction et caractérisées 
par MEB. Une partie est ensuite broyée et analysée par DRX de façon à identifier et essayer 
de quantifier les phases en présences. 
Les densités des pastilles sont mesurées de manière géométrique par la formule « d = m / 
( r²e) », et la compaction déterminée en estimant une densité théorique correspondant au 
mélange matériau actif/électrolyte. L’écart de densité moyenne entre le composé 
Rb4Cu16I7Cl13 et les produits générés par la décomposition partielle de 10% en masse de 
l’électrolyte est inférieur à 0,7% et sera négligé dans le reste de l’étude.  
Les pastilles obtenues présentent des compacités différentes : 74% dans le cas de Cu0,33V2O5, 
92% pour Cu2,33V4O11 et 96% pour Cu0,85V2O5. Ces écarts liés aux différentes microstructures 





La décomposition du Rb4Cu16I7Cl13 engendre la formation de RbCl, γ-CuI et γ-CuCl. Les 
valeurs de pourcentage massique de matériau d’électrolyte décomposé (Figure 74) sont 
déterminées en ajustant les facteurs d’échelle des différentes phases en présence dans les 
produits. Seul le diffractogramme calculé de la phase γ-CuI est comparé aux 
diffractogrammes expérimentaux pour rendre compte de la décomposition car ses raies de 
diffraction sont de loin les plus intenses des trois phases formées et elles ne se superposent 
pas aux raies caractéristiques des autres phases en présence.  
 
Figure 74 : Diffractogrammes calculé de γ-CuI et expirimentaux d’électrodes composites assemblées par SPS 
(135°C-75MPa-2min) avec chacun des matériaux d’électrode choisis. 
Les analyses par DRX des différentes électrodes composites mettent en avant la présence 
d’une décomposition partielle de l’électrolyte suite à une mise en forme par SPS. Il est 
intéressant de noter que la décomposition de l’électrolyte dépend du matériau d’électrode 
utilisé. Contrairement aux tests réalisés en voie solide, cette décomposition est cependant 
observable dans le cas de l’utilisation du composé d’électrode Cu2,33V4O11 dans des 
proportions nettement inférieures à celles observées dans le cas des bronzes CuxV2O5 à 
température de mise en forme égale. 
Pour déterminer l’emplacement précis de formation des produits de la décomposition de 
l’électrolyte, une cartographie EDX est réalisée sur une électrode composite mise en forme 
par SPS (135°C-75MPa-2min) avec pour matériau d’électrode ε-Cu0,85V2O5 (Figure 75). Les 
éléments présents dans l’échantillon sont Cu, V et O pour le matériau d’électrode, Rb, Cu, I 
et Cl pour le matériau d’électrolyte et les produits de sa décomposition partielle. 
Ces cartographies permettent d’observer une zone au centre de l’échantillon dans laquelle 
seul le matériau d’électrolyte est présent (absence de vanadium présent uniquement dans le 





emplacement met en avant la formation de CuI sur la majorité de la surface. L’absence 
d’iode au cœur de cette zone alors qu’elle est riche en Cu, Rb et Cl montre que CuCl et RbCl 
forment des ilôts.  
De par leur localisation, les phases RbCl et γ-CuCl formées ne s’opposent pas au transfert des 
porteurs de charge même si leurs conductions sont nettement inférieures à celle de  
Rb4Cu16I7Cl13. La formation de γ-CuI en surface des grains ne pose pas de problèmes dans le 
cas présent car cette phase présente une conduction ionique égale à 0.1 S cm− 1 à 
température ambiante [104] ne bloquant pas le transfert des ions dans l’électrode 
composite.  
 
Figure 75 : Analyse EDX en cartographie de l’emplacement de Cl, Rb, I, Cu et V sur la tranche d’une électrode 
composite Rb4Cu16I7Cl13+Cu0,85V2O5 mise en forme par SPS (135°C-75MPa-2min). 
L’utilisation de ces matériaux dans l’élaboration de batteries « tout solide » par SPS sera 
donc envisageable à condition que les quantités de RbCl et CuCl, formés suite à la 
décomposition partielle de l’électrolyte, restent faibles. 
 
b) Impact de la position de l’échantillon 
Différents paramètres SPS ont été testés pour la mise en forme des électrodes composites. 
Des analyses par diffraction des rayons X sur les deux faces des pastilles montrent clairement 
que la réactivité est différente pour la face supérieure et la face inférieure (courant passant 
de bas en haut et donc les électrons en sens inverse). A titre d’exemple, l’analyse des deux 
faces par DRX d’une électrode composite mise en forme à 135°C avec un palier de 2 minutes 
(montée de l’ambiante à 120°C à 25°C.min-1 et de 120 à 135°C en 5°C.min-1), une pression de 






Figure 76 : Diffractogrammes calculé de γ-CuI en bleu  et expérimentaux : en vert la face en contact avec le 
piston placé en haut dans la chambre SPS et en rouge celle en bas  
Les raies de diffraction caractéristiques du γ-CuI ont des intensités relatives bien plus 
grandes sur le diffractogramme correspondant à la face au contact du piston placé en bas 
pendant le traitement SPS (DRX rouge) que sur celui correspondant à la face en contact avec 
le piston placé en haut (DRX vert). Cet écart prouve que la quantité de γ-CuI est plus 
importante sur la face en bas qu’en haut de l’échantillon. Ce phénomène est également 
visible dès 90°C de traitement thermique mais nettement moins marqué du fait de la plus 
faible réactivité lié à une température plus basse. 
Cette différence de comportement est observée sur toutes les électrodes composites 
réalisées par SPS et à toutes les températures. Elle ne peut être due ni à un gradient de 
pression vu que les mises en forme sont réalisées dans des matrices flottantes (conditions 
quasi-isostatiques), ni à un gradient thermique car la littérature reporte une température 
plus importante en haut [77] ce qui aurait généré une plus forte réactivité de la face 
supérieure et non le contraire. La seule hypothèse pouvant expliquer ce phénomène serait 
une influence du champs/courant électrique ou de la tension sur l’électrode composite 
provoquant une diffusion ionique par champ induit ce qui semble également peu probable 
vu les faibles courants/tensions nécessaires pour atteindre de si faibles températures. Les 
écarts observés ne peuvent pas non plus provenir de surtensions locales générées par le 
passage du courant dans l’échantillon lors de mise en forme par SPS. Dans le cas de la mise 
en forme de l’électrolyte seul, le courant ne traverse pas l’échantillon à cause de son 
caractère isolant (σe = 10
12 Ω.cm paragraphe 2-a). Dans le cas des électrodes composites, la 





ne permet pas non plus le passage du courant dans l’échantillon qui est 3.104 fois plus 
résistif que le graphite. Il semble donc également peu probable que le courant passe dans 
l’échantillon et puisse générer des surtensions locales dépassant le seuil de décomposition 
du composé Rb4Cu16I7Cl13 (0,69V). 
 
c) Impact de la température de frittage 
Cette étude est réalisée pour des températures de 90, 120, 135 et 225°C pour les trois 
matériaux d’électrodes afin de suivre l’évolution de la densité et de la décomposition de 
l’électrolyte en fonction de la température de mise en forme. La pression appliquée est de 
75 MPa. Pour atteindre et maintenir cette valeur, la montée en pression se fait en deux 
étapes : de 0 à 50 MPa et de 50 à 75 MPa en 1 minute chacune.  
A titre d’exemple les diffractogrammes obtenus en fonction de la température de mise en 
forme d’électrodes composites avec pour matériau d’électrode ε-Cu0,85V2O5 (décomposition 
intermédiaires des 3 matériaux d’électrode envisagés) sont présentés sur la Figure 77.  
 
Figure 77 : Diffractogrammes des pastilles broyées d’électrodes composites à base de mélange 
Rb4Cu16I7Cl13+Cu0,85V2O5 à 90-120-135-160°C et du mélange dans le tube sous vide à 200°C 
L’augmentation de la température de mise en forme permet de mettre en évidence une 
augmentation de la quantité de γ-CuI formé au détriment de Rb4Cu16I7Cl13 preuve d’une 
forte influence de la température de mise en forme sur la réactivité. Il est intéressant de voir 





classique correspond aux valeurs obtenues par SPS (13% à 135°C par SPS, 19% à 200°C en 
voie solide et 23% à 225°C par SPS).  
Les compacités des pastilles sont comprises entre 88 et 97%. L’évolution de la compaction 
des pastilles en fonction de la température est négligeable en comparaison de la différence 
de réactivité (8% à 23% en masse de décomposition de l’électrolyte). Il sera donc nécessaire 
de faire un compromis entre la compaction et la réactivité pour se placer à une température 
pour laquelle la réactivité est limitée et la compaction suffisante afin de permettre les 
échanges électrochimiques au sein des électrodes composites. 
Pour le reste de l’étude, les paramètres SPS utilisés seront de 75MPa et 120°C qui génèrent 
des électrodes composites ayant peu réagi (environ 8%m de décomposition du Rb4Cu16I7Cl13) 
et une forte compaction pour les composites contenant ε-Cu0,85V2O5 (93% de dthéo) et 
Cu2,33V4O11 (91% de dthéo). La compaction des composites contenant le composé 
β’-Cu0,33V2O5 est moins importante (63% de dthéo) comme dans le cas de la mise en forme 
des matériaux d’électrode seuls.  
Les analyses MEB-FEG (Figure 78) réalisées sur la surface d’une électrode composite mise en 
forme selon les conditions de frittage choisies (120°C-75MPa-2min) confirme une bonne 
« mouillabilité » (piégeage, accroche) de la matrice électrolytique frittée sur les grains de 
matière active. 
 
Figure 78 : Cliché MEB-FEG d’une électrode composite mise en forme par SPS (120°C-75MPa-2min) 
 
d) Impact de la microstructure des matériaux d’électrode 
Comme il a été discuté dans le chapitre précédent, les phases CuxV2O5 possèdent des 
microstructures en forme d’aiguilles ou de bâtonnets très agglomérés pour la phase β’-
CuxV2O5 et de plaquettes bien dispersées pour la phase ε-CuxV2O5 (Figure 79). Le composé 
Cu2,33V4O11 est très proche de la phase ε-CuxV2O5. Le matériau d’électrolyte quant à lui 
présente une microstructure disparate en tailles et en formes (2 à 15µm) avec des grains (et 






Figure 79 : Clichés MEB des poudres des matériaux utilisés (x2000) 
Les électrodes composites sont réalisées par SPS à partir d’un mélange le plus homogène 
possible des poudres par broyage dans un mortier en agate. Quel que soit le matériau 
d’électrode utilisé, la répartition des grains est très hétérogène comme le montre le cliché 
MEB en électrons rétrodiffusés en mode composition sur la Figure 80. Ce mode 
d’observation permet de séparer nettement le matériau d’électrolyte (en clair) des 
matériaux d’électrode (en sombre). 
 
Figure 80 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés mode composition d’une électrode composite contenant la 





Les électrodes composites ne présentent pas tout à fait le même aspect. Celles composées 
de Cu2,33V4O11 ou de ε-Cu0,85V2O5 présentent une compacité supérieure à  90% et une 
couleur noire alors que celle contenant β’-Cu0,33V2O5 sont plus claires et bien moins 
compactes (63%) en accord avec les comportements observés lors des densifications des 
matériaux actifs seuls.  
Les grains de β’-Cu0,33V2O5 forment des agglomérats d’aiguilles (ou bâtonnets) enchevêtrées 
les unes avec les autres. Ces agglomérats sont aérés et difficilement dissociables 
contrairement aux deux autres composés qui possèdent des particules dispersées. Les 
phases ε-CuxV2O5 et Cu2,33V4O11 présentant les mêmes caractéristiques microstructurales, 
seuls les résultats obtenus pour les phases CuxV2O5 seront discutés.  
 
Figure 81 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés mode composition des électrodes composites contenant 
les phases CuxV2O5 à même grossissement 
Les clichés MEB en électrons rétrodiffusés (Figure 81) permettent de mettre en avant l’écart 
généré par la microstructure des matériaux d’électrodes associés au matériau d’électrolyte. 
Dans le cas de la phase ε-CuxV2O5 (Figure 81 a), les contacts entre grains sont bons et il ne 
reste que peu de porosité apparente (compacité de 93%). Toutefois, la répartition des grains 
de matière est hétérogène. Alors que dans le cas de l’électrode composite contenant la 
phase β’-CuxV2O5 (Figure 81 b), la surface de la pastille est recouverte de zones contenant 
exclusivement l’électrolyte et d’autres ne contenant que des grains de matériau d’électrode 
témoignant d’une mauvaise dispersion des grains de matière active. La porosité de cet 
échantillon est très prononcée car les zones contenant les agglomérats de grains en forme 
d’aiguilles de la phase β’-CuxV2O5 ne peuvent pas être mouillés par l’électrolyte alors qu’au 
contraire, les zones contenant l’électrolyte sont très denses. Il en résulte une compacité de 
63% pour les mêmes paramètres SPS.  
Pour obtenir des densités intéressantes avec le matériau d’électrode β’-CuxV2O5 sans 
augmenter la température de mise en forme, il est nécessaire d’utiliser des grains ayant une 
microstructure moins prononcée et des grains mieux dispersés. Pour diminuer l’anisotropie 
des cristallites, diminuer la taille moyenne et augmenter la dispersion, deux approches ont 
été réalisées : la première est de synthétiser le composé par SPS (cf chapitre 2) et la seconde 
consiste à effectuer un broyage mécanique d’une trentaine de minutes dans un broyeur 






Figure 82 : Clichés MEB en électrons secondaires des poudres β’-CuxV2O5 synthétisées par a) voie solide, b) 
SPS, c) voie solide puis broyées 30 minutes et d, e et f) en électrons rétrodiffusés en mode composition 
des électrodes composites réalisées avec les différentes poudres respectivement 
Les différentes poudres du composé  β’-Cu0,33V2O5 (voie solide, SPS et voie solide+broyage) 
sont utilisées pour la mise en forme d’électrodes composites (Figure 82 d-f). Les 
compactions mesurées sur les échantillons sont de 63, 94 et 93% respectivement pour les 
composites utilisant β’-Cu0,33V2O5 synthétisé en voie solide, par SPS et broyé 30 minutes. Les 
diffractogrammes expérimentaux des différentes électrodes composites sont semblables et 
présentent un pourcentage massique de décomposition partielle de l électrolyte compris 
entre 16 et 17%. 
Ces résultats démontrent l’importance de la microstructure des matériaux d’électrode à 
piéger dans une matrice électrolytique. La taille des cristallites à piéger ne semble pas jouer 
un rôle déterminant sur la compaction et donc les contacts (600 nm dans le cas de 
β’-Cu0,33V2O5, et 10 µm dans le cas de ε-CuxV2O5 ou Cu2,33V4O11 pour des compactions de 91 à 
94%). Pour obtenir une compaction supérieure à 90%, il est nécessaire d’utiliser des poudres 
bien dispersées, des grains les plus isotropes possibles pour obtenir une meilleure 
répartition des matériaux à assembler. La porosité à l’origine des faibles compactions est 
située dans les zones composées majoritairement des grains d’électrode ne frittant pas 
pendant la mise en forme. 
Dans le cas où un matériau doit être utilisé avec une microstructure agglomérée, sans 
possibilité ni de changer la voie de synthèse, ni d’effectuer un broyage, une étude de la 
dispersion des constituants de l’électrode composite en phase liquide dans un solvant inerte 
soumis à une forte agitation et suivi d’un séchage sera nécessaire avant d’introduire le 
mélange dans la matrice SPS.  
  
e) Influence de la quantité de matériau actif sur la compaction et la tenue 
mécanique en fonction de la microstructure 
Pour obtenir les batteries possédant les plus grandes densités d’énergie possibles, il est 





mais le liant étant l’électrolyte, un compromis doit être trouvé. L’augmentation du ratio 
électrode/électrolyte se fait au détriment de la quantité de Rb4Cu16I7Cl13 (liant de la pastille).  
Pour comprendre l’impact du ratio électrode/électrolyte en fonction de la microstructure 
des différents matériaux utilisés sur la compaction et la percolation, une étude est réalisée 
avec les bronzes β’ et ε CuxV2O5 synthétisés par voie solide. Les expérimentations présentées 
dans ce paragraphes correspondent à une mise en forme selon les paramètres SPS définis 
précédemment (120°C-75MPa-2min). 
 
i. Cas du matériau d’électrode ε-Cu0,85V2O5 
Il a été montré dans les paragraphes précédents que pour des raisons de microstructure les 
mélanges de ε-Cu0,85V2O5 et Rb4Cu16I7Cl13 présentent une très bonne dispersion et une 
grande homogénéité. Cette aptitude au mélange permet d’étudier le comportement du 
composite obtenu sur une large gamme de rapports matériau actif/électrolyte choisis pour 
cette étude entre 50/50 80/20% en masse (soit 49,5/50 et 79,7/20,3% volume 
respectivement).  
 
Figure 83 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés mode composition des électrodes composites contenant ε-





La Figure 83 rassemble les clichés MEB de la surface des pastilles mises en forme par SPS 
avec différents ratios. L’augmentation de la quantité de matériaux actifs engendre une 
augmentation de la porosité en accord avec le rôle de liant joué par le matériau 
d’électrolyte. La répartition entre les grains des différents matériaux est relativement 
homogène sur la surface des électrodes composites sauf dans le cas 80-20%m.  
L’évolution de la compacité en fonction du pourcentage en masse de matériau actif est 
montrée sur la Figure 84. Les ratios compris entre 0 et 70% en matériau actif possèdent des 
compacités supérieures à 90% avec une accélération brutale de la diminution de la 
compacité de plus de 20% entre 70 et 80%. Pour que l’électrode composite garde de bonnes 
propriétés  de conduction, elle doit conserver une forte compaction traduisant la qualité des 
contacts entre les grains (faible porosité). 
 
Figure 84 : Evolution de la compacité en fonction du pourcentage en masse de ε-CuxV2O5 
Cette étude montre l’existence d’un ratio optimum (environ 70% en masse) de ε-Cu0,85V2O5 
dans l’électrode composite. 
 
ii. Cas du matériaux d’électrode β’-Cu0,33V2O5 
Une étude similaire à la précédente a été effectuée avec le matériau d’électrode β’-CuxV2O5 
qui présente une microstructure inadaptée à la densification. Ce caractère est confirmé par 
l’absence de tenue mécanique des échantillons contenant moins de 50% massique de 
matériau d’électrolyte (45,7 et 54,3% en volume pour respectivement β’-CuxV2O5 et 
Rb4Cu16I7Cl13).  
Les clichés de microscopie des électrodes composites (Figure 85) contenant β’-CuxV2O5 à 
différents ratios en matériaux d’électrode montrent qu’avec des matériaux agglomérés, plus 
la quantité en matériau d’électrolyte est grande et plus il est facile de disperser les 
cristallites au cours du broyage préalable à la mise en forme. Plus la quantité de matériau 
actif augmente et plus les agglomérats de cristallites grossissent augmentant ainsi la 







Figure 85 : Clichés MEB en électron rétrodiffusés mode composition des électrodes composites contenant β’-
CuxV2O5 à différents ratio en matériaux d’électrode et d’électrolyte au même grossissement 
Le suivi de la compacité (Figure 86) montre que dans ce cas, pour obtenir 90% de compacité 
des électrodes composites, il faut des ratios inférieurs à 30% en masse (26,5% en volume) de 
matériau d’électrode. Au-delà de ces ratios la compacité chute brutalement.  
 
Figure 86 : Evolution de la compacité en fonction du pourcentage en masse de β’-CuxV2O5 
La microstructure joue donc un rôle primordial dans l’assemblage de matériaux ayant des 
températures de mise en forme éloignées en une seule étape par frittage flash.  
 
f) Conclusion 
L’étude des électrodes composites seules permet de comprendre et de contrôler la majeure 
partie des phénomènes qui régissent la mise en forme par frittage flash de batteries « tout 
solide » en une seule étape. C’est dans cette partie de la batterie que les contacts 
solide/solide seront limitant. En effet, la couche centrale d’une batterie « tout solide » est 
constituée uniquement du matériau d’électrolyte (céramique monophasée) se frittant à la 
température d’assemblage employée. La mise en forme des électrodes composites 
correspond au piégeage de grains de matériau actif dans une matrice électrolytique en cours 
de frittage. 
Il est possible de contrôler la réactivité des matériaux assemblés par SPS en jouant sur la 
température comme il a été discuté pour la phase ε-CuxV2O5. En effet, en conservant les 





décomposition du matériau d’électrolyte par 3 tout en conservant une excellente tenue 
mécanique de l’électrode composite. Il a également été montré que la microstructure des 
différents grains mis en contact est d’une importance capitale. Elle doit être de préférence 
isotrope pour permettre un piégeage facile par le matériau d’électrolyte au cours du frittage. 
De plus pour que la porosité ne soit pas trop importante dans les zones non frittées, il est 
important que les grains du matériau d’électrode soient bien dispersés dans la matrice 
électrolytique. Si la porosité devient trop grande, en plus d’une forte polarisation, la tenue 
mécanique des électrodes composites formées sera médiocre. Enfin, ce paramètre influe 
aussi sur la quantité maximale de matière active possible à utiliser tout en maintenant un 
bon niveau de compaction, et des performances mécaniques raisonnables 
Les études rapportées dans les paragraphes précédents ont permis de définir les critères de 
choix des matériaux et les paramètres permettant d’obtenir les différentes parties 
constitutives d’une batterie « tout solide ». Fondées sur l’étude du système modèle à base 
cuivre, elles supposent que les propriétés intrinsèques des matériaux utilisés sont suffisantes 
pour l’application visée.  
Les paramètres matériaux et mise en forme par SPS ont ainsi été optimisés de façon à 
obtenir des objets denses dont les critères (contacts et répartition entre les différents 
matériaux dans les composites, compacité de l’électrolyte, tenue mécanique, …) 
correspondent à ceux attendus pour les systèmes électrochimiques de type batterie. 
 
II. Des constituants aux cellules 
Le passage des éléments (électrolyte et électrode composite) pris séparément à la batterie 
complète implique l’assemblage/collage des différentes parties de la cellule sans réaction 
parasite tout en assurant un contact tant mécanique qu’électrique permettant le 
fonctionnement du générateur. Cette interface est un des facteurs limitant le 
développement de batteries tout solide notamment des systèmes obtenus 
conventionnellement où l’assemblage n’est réalisé que par maintien d’une forte pression 
par compaction à froid entre les constituants préparés séparément. 
L’objectif de cette partie est d’étudier les paramètres permettant la réalisation et 
l’optimisation de cette interface par la technique SPS.  
De plus, l’obtention d’objets associant l’électrolyte et au moins une électrode composite 
(1/2 cellule) permet d’effectuer la caractérisation électrochimique de l’assemblage obtenu 
et par là même d’avoir accès à l’influence de chaque paramètre sur le comportement global 
du système tant en termes de fonctionnement que de performances. 
Dans un premier temps des demi-cellules seront réalisées et associées au cuivre métallique 
jouant le rôle d’électrode négative. L’assemblage ainsi obtenu similaire aux batteries Li-
métal permettra en plus d’étudier la formation des interfaces métal / céramique et leur 
tenue au cours des échanges électrochimiques. 
Dans un deuxième temps, la constitution d’un assemblage symétrique électrode composite 
négative / électrolyte / électrode composite positive permettra d’approcher le système des 
batteries dites Li-ion ici encore dans le but de déterminer les paramètres gouvernant à la fois 






1. Assemblage de demi-cellules – batteries Cu métal 
Le principe de fonctionnement des batteries utilisant une anode métallique est illustré sur la 
Figure 87. Pendant la décharge, il y a oxydation du lithium métal en Li+ à l’électrode 
négative. L’électron généré par cette oxydation est récupéré par le collecteur de courant 
pour être transmis au circuit. L’ion Li+ formé traverse l'électrolyte afin de s'intercaler dans le 
matériau constituant l'électrode positive. Pour que son intercalation soit possible, il faut que 
le matériau hôte puisse accueillir cet ion mais également qu’il possède un métal de 
transition susceptible de se réduire pour assurer une neutralité globale du matériau. Pour la 
charge, il est nécessaire d’apporter des électrons au système pour inverser la réaction. 
 
 
Figure 87 : Principe de fonctionnement d'un accumulateur au lithium métal (représenté ici en décharge) 
http://www.lactualitechimique.org/larevue_article.php?cle=2057 
L’intérêt de pouvoir utiliser le métal comme électrode négative est d’augmenter le potentiel 
des cellules. Dans le cas des systèmes commerciaux (au lithium), la légèreté du lithium métal 
permet d’offrir de très grandes densités d’énergie aux batteries Li-métal. Cependant les 
batteries lithium-métal sont connues pour leurs problèmes de sécurité et leur impact 
environnemental (explosion, fuite et toxicité). Malgré de nombreuses études, l’utilisation 
d’anodes métalliques dans ce type de batteries reste délicate. L’électrodépôt irrégulier de 
lithium à l’électrode négative (croissance dendritique) pendant la charge engendre des 
courts-circuits entre les électrodes [105-107]. Pour éviter ces courts circuits les batteries 
lithium-métal sont soumises à des conditions de charge strictes.  
Beaucoup de recherches ont été menées pour minimiser et contrôler la croissance des 
dendrites en utilisant des gels ou des polymères comme électrolyte dans les batteries Li-
métal [105, 108, 109] sans toutefois apporter de réelles solutions. 
Les électrolytes solides inorganiques présentent de nombreux intérêts dans les nouvelles 
technologies comme les batteries Li-air [20] et les batteries « tout solides » inorganique plus 
sûres [32]. Mais les seules technologies dans lesquelles l’interface métal/électrolyte solide a 
été observée à ce jour sont les micro-batteries ou les batteries "Lithium free" à couches 





des cellules pouvant subir environ 1000 cycles sous des densités de courant élevées. Cela est 
dû aux faibles distorsions induites par des dendrites de moins de 1 µm générés par les 
couches actives de 10-15 µm d'épaisseur. 
L’étude développée dans ce paragraphe est axée sur la croissance des dendrites à l’interface 
métal/électrolyte solide pour permettre la compréhension de l’évolution des contacts 
solide/solide dans les batteries « tout solide » utilisant des couches de matière active 
« épaisses ». Pour cela, des électrodes d'épaisseur d’environ 1 mm induisant une 
électrodéposition (croissance de dendrites) plus importante que dans le cas des couches 
minces sont mises en forme par frittage flash. 
 
a) Assemblage de demi-cellules 
Les demi-cellules sont constituées d’une électrode composite et d’une couche d’électrolyte 
solide (Figure 88). L’assemblage de demi-cellules par SPS permet de coller les deux parties 
de la batterie en une seule étape apportant de ce fait une information sur les contacts 
solide/solide entre une couche d’électrolyte solide et une électrode composite. Le matériau 
actif utilisé pour cette étude est le composé Cu2,33V4O11 de par sa grande stabilité vis-à-vis du 
matériau d’électrolyte.  
Pour effectuer cet assemblage, une des deux poudres (électrolyte seul ou électrode 
composite) est placée dans une matrice en graphite. Un petit tassement est réalisé à l’aide 
d’un cylindre de 8 mm de diamètre en laiton avant l’insertion de la seconde poudre pour 
obtenir une interface la plus lisse possible. La demi-cellule crue est ensuite assemblée par 
SPS en conservant les paramètres optimisés dans le cas de la mise en forme de l’électrolyte 
seul (120°C - 75 MPa - sans palier- P relâchée progressivement au refroidissement). 
 
Figure 88 : Schéma d’une demi-cellule 
Si les paramètres SPS appliqués sont ceux déterminés dans le cas de l’assemblage des 
électrodes composites (120°C - 75 MPa – 2min), la couche d’électrolyte ne supporte pas 
l’étape de polissage post-SPS et se fissure par endroits comme dans le cas de la mise en 
forme du matériau d’électrolyte seul. L’électrode composite ne nécessite aucune précaution 
particulière témoignant d’une diminution de la fragilité de l’électrolyte par le déchargement 
des contraintes internes sur les grains de matériau d’électrode ou la porosité. 
Les clichés MEB en électrons rétrodiffusés mode composition rassemblés sur la Figure 89  
mettent en évidence deux points, la rupture du matériau d’électrolyte au polissage et 
l’excellente tenue mécanique entre le matériau d’électrolyte seul (en blanc) et les électrodes 
composites à l’interface. Le polissage a ensuite été exagéré pour ne laisser qu’un bloc central 
à l’épaisseur initiale Figure 89 a. Dans le cas des assemblages avec les paramètres SPS (120°C 





des demi-cellules est bonne, il faut toutefois effectuer le polissage avec précaution pour ne 
pas casser la couche d’électrolyte solide (voir paragraphe 2-1). La compaction des pastilles 
obtenues est supérieure à 90% de la densité théorique des demi-cellules. 
Afin d’observer l’interface entre les couches d’électrolyte/électrode composite, la couche 
d’électrolyte résiduelle à la surface de l’électrode composite est volontairement fracturée 
sur une  partie de la surface (Figure 89 b). Malgré une rupture forcée répétée de la couche 
d’électrolyte solide, cette rupture s’arrête toujours au dessus de l’électrode composite qui 
elle ne présente pas de fragilité, laissant ainsi une fine couche d’électrolyte en surface. La 
couche d’électrolyte semble très homogène et très dense. L’épaisseur moyenne de cette 
couche est de 10 µm. Cette fine couche résiduelle est le témoin d’un bon contact entre ces 
deux parties de la batterie car si l’accroche avait été difficile, la rupture aurait eu lieu au 
niveau de l’interface entre les deux parties et non juste au dessus. 
 
Figure 89 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés (mode compo) d’une demi-cellule à base de Cu2,33V4O11 
avec les paramètres SPS (120°C - 75 MPa – 2min) a) vue de dessus de la demi cellule et b) zoom sur l’interface 
entre la couche d’électrolyte et l’électrode composite. 
Cette accroche entre la couche d’électrolyte solide et l’électrode composite peut s’expliquer 
par la présence de grains de matériau d’électrolyte dans l’électrode composite. Le matériau 
d’électrolyte, en se frittant, forme un « squelette rigide » assurant une bonne continuité des 
parties assemblées simultanément comme attendu. 
 
b) Configurations d’assemblages utilisant une anode métallique 
Pour assembler ces batteries avec une électrode négative métallique par frittage flash, 3 
configurations différentes sont réalisées (Figure 90).  
La configuration appelée « type 1 » correspond à une demi-cellule sur laquelle (couche 
électrolytique) une feuille de cuivre métallique est appliquée hors SPS. Le « type 2 » est une 
batterie cuivre métal mise en forme par SPS en une seule étape avec pour anode de la 
poudre de cuivre métallique. Et enfin le « type 3 » est également mis en forme en une seule 
étape par SPS, mais cette fois-ci, l’électrode négative est une composite constituée d’un 
mélange de cuivre métallique et de Rb4Cu16I7Cl13 à 50% en masse (comme pour l’électrode 
composite positive). Les masses utilisées sont 0,2g / 0,1g/ feuille pour le type 1, 0,2g / 0,1g / 






Figure 90 : Schémas des trois configurations envisagées 
Dans ces 3 configurations, le cuivre métallique servant de matériaux d’électrode négative 
présente des contacts et des formes différentes ce qui permet de suivre l’évolution des 
contacts solide/solide suite à la croissance de dendrites à différents emplacements.  
Dans le cas de la batterie de type 1 (demi-cellule + feuille de Cu), la feuille de cuivre ne peut 
pas être assemblée par SPS à une si faible température. L’épaisseur du feuillard (10 µm) ne 
lui permet pas, de par les faibles contacts générés par le frittage, de résister à l’étape de 
polissage post-SPS servant à retirer le papyex® de la pastille. C’est pourquoi le feuillard est 
positionné dans la cellule de cyclage (Figure 91) entre le collecteur de courant et la couche 
d’électrolyte solide dense de la demi-cellule. La surface des électrodes composites est 
systématiquement métallisée à l’aide d’une laque de platine pour maximiser les contacts 
entre la demi-cellule et le collecteur de courant. Pour assurer un bon contact physique entre 
le feuillard et la demi-cellule, un ressort contenu dans la cellule de cyclage applique une 
pression modérée en continu pendant les mesures galvanostatiques. 
 
Figure 91 : Photo du montage de type 1 (demi-cellule + feuillard) 
Pour la batterie de type 2 (anode = Cu poudre), la poudre de cuivre n’est pas densifiée au 
cours du traitement thermique par frittage flash car la température d’assemblage (120°C) 
est trop inférieure à celle de frittage du cuivre métal (500°C). L’anode est donc toujours sous 
forme pulvérulente, la majorité de cette poudre initialement placée dans la matrice tombe 
au moment du démoulage et seuls quelques grains restent piégés dans une matrice 
électrolytique dense à l’interface entre la couche de matériau d’électrolyte et la couche de 
cuivre métallique (Figure 92). Toutefois les contacts sont suffisants pour effectuer des 






Figure 92 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés en mode composition de la batterie de type 2 (anode = 
cuivre pulvérulent). 
La batterie de type 3 (anode composite) est assemblée en une étape par frittage flash. Cette 
fois-ci tous les grains de cuivre métallique sont piégés dans l’électrode composite (50% en 
masse de Cu et de Rb4Cu16I7Cl13) comme le montre le cliché MEB de la surface de l’anode 
(Figure 93). Les contacts entre le cuivre et le reste de la batterie sont ainsi optimum. 
  
Figure 93 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés en mode composition 
Aucune réaction entre le cuivre et le matériau d’électrolyte suite à la mise en forme par SPS 
ne se produit comme le confirme une analyse par DRX de la face de la cellule contenant le 
cuivre métallique (Figure 94). Cette dernière cellule étant autosupportée, aucune application 






Figure 94 : Comparaison du diffractogramme expérimental de l’électrode négative composite 
(Cu+Rb4Cu16I7Cl13 50%m) de la batterie Cu-métal de configuration 3 mise en forme par SPS (120°C-75MPa) aux 
diffractogrammes calculés de Cu et Rb4Cu16I7Cl13  
Les batteries mises en formes sont ensuite cyclées pour comparer leur comportement vis-à-
vis de la croissance de dendrites. 
 
2. Caractérisation des batteries Cu-métal et discussions sur la 
croissance de dendrites 
a) Caractérisation électrochimique vis-à-vis du métal  
Les trois configurations de batteries cuivre-métal sont cyclées à C/40 à température 
ambiante. Le matériau Cu2,33V4O11 contient à la fois des Cu







1,44O11. Il est donc possible d’extraire théoriquement 1,22 Cu
+ de sa 
structure ce qui lui donne une charge de 5,57 mA.h pour 0,1 g de matière active présente 
dans l’électrode composite. Pour se placer à C/40, il faudra donc appliquer une densité de 
courant de 140 µA.cm-2. La tension maximale d’utilisation de Rb4Cu16I7Cl13 étant de 0,69 V, la 
fenêtre de potentiel est fixée entre 0 et 0,6V.  
Q = F/3600*m/M*n  et  1 A.h = 3600 C 
Avec : Q charge en A.h, F constante de Faraday (≈96500) en C.mol-1, m masse de matière 
active présent dans l’électrode en g, M masse molaire du matériau d’électrode en g.mol-1 et 





Le comportement électrochimique de ces trois types de batteries est très proche. C’est 
pourquoi, à titre d’exemple, seule la courbe de cyclage de la batterie de type 1  (demi-cellule 
+ feuille de Cu) avec pour matériau d’électrode Cu2,33V4O11 est présentée sur la Figure 95.  
 
Figure 95 : Mesure galvanostatique d’une demi-cellule (électrode Cu2,33V4O11) avec une feuille de cuivre à 
C/40 à température ambiante 
Le potentiel initial de la cellule est d’environ 0,4V. La première charge démarre avec un pic 
de surtension suivi d’un long plateau de charge avec une montée en potentiel allant de 
0,45V pour x = 2,33 jusqu’à 0,6V pour x = 1,91 (soit un échange de 0,42 Cu+). Ce 
comportement électrochimique correspond à la désinsertion des ions Cu+ du matériau 
d’électrode positive. Le Cu+ migre ensuite à l’électrode négative où il est réduit générant la 
formation de dendrites métalliques de cuivre à l’interface entre la feuille de cuivre (ou les 
grains selon la configuration étudiée) et la couche d’électrolyte solide dans le cas de la feuille 
de cuivre ou la matrice  électrolytique dans les deux autres cas.  
La décharge qui suit présente une part d’irréversibilité importante. Il y a réinsertion de 0,37 
Cu+ contre 0,42 désinsérés à la charge dans le matériau d’électrode positive. La perte de 
capacité est de l’ordre de 12% pour le premier et le second cycle (charge + décharge). 
L’irréversibilité empire avec le nombre de cycles. Après 8 cycles, les échanges sont de 0,01 
Cu+ au maximum et après 12 cycles, la batterie ne permet plus d’échange tout en conservant 
un potentiel de l’ordre de 0,4V. 
Pour comprendre les pertes rapides de capacité, des caractérisations post-cyclage sont 
réalisées sur les différentes configurations de batteries. 
 
b) Caractérisations post-cyclage 
Les 3 différentes configurations de batteries sont caractérisées par MEB afin de déterminer 
l’évolution des contacts suite à l’électrodépôt de cuivre métallique à l’électrode négative 





Dans la configuration 1 (demi-cellule + feuille de cuivre), après avoir été chargée et 
déchargée une dizaine de fois, la feuille de cuivre est séparée de la demi-cellule. La surface 
de la couche électrolytique de la demi-cellule est partiellement recouverte d’une phase 
supplémentaire (dépôts bruns orangés). Une analyse par micro-DRX sur poudre sur une zone 
contenant cette phase confirme qu’il s’agit de cuivre métal (Figure 96). 
 
Figure 96 : Microdiffractogramme effectué sur une dendrite de cuivre (croix noire) 
Ce cuivre métallique est, contrairement à la feuille de cuivre, bien attaché à la couche 
d'électrolyte ce qui indique qu'il correspond à celui formé par voie électrochimique. 
Les analyses MEB (Figure 97) montrent que le cuivre métallique croît sous la forme de 
dendrites induisant des fissures à la surface de l'électrolyte. Les dendrites de cuivre ne 
recouvrent que partiellement la surface de l'électrolyte, traduisant un mauvais contact entre 
la feuille de cuivre et la demi-cellule. Ces différences de contact conduisent à l'existence de 
grandes variations de densités de courant efficaces le long de la surface de l'électrolyte qui 
pourraient être responsables de la croissance de dendrites de cuivre dans des domaines 
spécifiques. 
Pour augmenter le contact entre la feuille de cuivre et la demi-cellule un dépôt (réalisé par 
PVD) de cuivre métal (environ 1 µm) sur la surface de l’électrolyte a été réalisé. Aucun 
changement de comportement n’a été observé.  
Les clichés de microscopie de la tranche d’une batterie de type 1 (demi-cellule + feuille de 






Figure 97 : Clichés MEB d’une tranche d’une batterie de type 2 après cyclage a) en électrons rétrodiffusés en 
mode composition et b) en électrons secondaires à plus fort grossissement. 
 
Ces croissances dendritiques induisent de fortes contraintes mécaniques à l’origine de 
l’éclatement de certaines régions de la couche électrolytique (Figure 97). Ces éclatements 
provoquent des pertes de contacts électriques expliquant la dégradation rapide des 
propriétés électrochimiques de ce type de batteries. Malgré les pertes de propriétés rapides, 
l'utilisation d'un électrolyte inorganique dense entre l'électrode métallique et une cathode 
permet d'éviter les courts-circuits. 
Pour la batterie de type 2 (anode = poudre de cuivre), une analyse de la surface de la couche 
d’électrolyte est effectuée par MEB post-cyclage (Figure 98).  
La croissance de dendrites n’est pas homogène sur la surface de la cellule car le contact 
entre le collecteur de courant et l’électrode négative (grains de cuivre) n’est possible qu’au 
centre de la surface de la batterie. Dans cette configuration, les densités de courant 
appliquées sont plus élevées que celle estimée pour la totalité de la surface de la batterie. 
Les dendrites poussent autour ou en dessous des grains de cuivre et en expulsent certains 
hors de la matrice électrolytique (Figure 98). Les contacts entre les grains de cuivre et le 
reste de la cellule ou les collecteurs de courant sont alors perdus. Cette configuration 
permet également d’éviter les courts-circuits. 
 
Figure 98 : Clichés MEB de la surface de la batterie de type 1 après cyclage 
Dans le cas de la configuration 3 (anode = électrode composite au Cu) seule l’électrode 
composite positive (Cu2,33V4O11+Rb4Cu16I7Cl13 50%m) reste autosupportée après le cyclage. La 





toutes les directions (Figure 99) et l’électrode composite négative (Cu+Rb4Cu16I7Cl13 50%m) 
est friable. Comme le montre le cliché MEB de la surface de la couche électrolytique toujours 
accrochée à l’électrode composite négative (Figure 99), les dendrites de cuivres croissent 
contre les grains de cuivre présents dans l’électrode composite. Cette croissance dans une 
électrode composite dense (compacité supérieure à 90%) engendre des fortes contraintes 
mécaniques à l’origine de la formation de fissures dans l’électrolyte et de désolidarisation 
des grains de cuivres du reste de la matrice frittée de Rb4Cu16I7Cl13 expliquant le 
comportement friable de l’électrode composite négative. Ces contraintes sont également à 
l’origine des fractures de la matrice électrolytique présentes dans l’électrode composite qui 
se propagent jusqu’à la surface de l’électrode et même dans la couche d’électrolyte centrale 
bien accrochée à l’électrode composite de la batterie de type 3. Les croissances de dendrites 
métalliques sont donc à l’origine de pertes de contacts solide/solide importantes expliquant 
la détérioration rapide des propriétés électrochimiques de ce type de batteries. 
Contrairement aux deux configurations précédentes pour lesquelles la densité de courant 
était répartie sur certaines zones en contact, elle est appliquée sur l’intégralité de la surface 
de l’électrode négative. Une fois encore, la présence d’une couche d’électrolyte solide dense 
entre les électrodes empêche la formation de courts-circuits. 
 
Figure 99 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés en mode composition de la moitié négative de la batterie de 
type 3 après cyclage 
Chacune des configurations de batteries cuivre-métal assemblées par SPS montrent une 
partie irréversible à la décharge qui augmente avec le nombre de cycle. Les différentes 
cellules frittées sont denses (>90%), n’offrant pas d'espace pour une possible croissance de 
dendrites. Les fortes contraintes sont à l’origine de fractures du squelette électrolytique ou 
de la couche d’électrolyte solide. Ces destructions sont à l’origine de pertes de contact entre 
l'anode et le reste de la cellule expliquant les pertes rapides des propriétés 






c) Discussion sur la croissance de dendrites dans les solides 
Afin de comprendre comment les dendrites poussent à travers la couche d’électrolyte solide, 
une expérimentation est réalisée dans les mêmes conditions que le paragraphe précédent, 
dans le cas de la demi-cellule et de la feuille de cuivre avec un arrêt après une demi charge. 
Le but de cette expérience est de pouvoir observer par microscopie électronique à balayage 
l’interface entre le feuillard et l’électrolyte solide en début de croissance de l’électrodépôt 
pour le comparer aux dendrites après plusieurs cycles. 
Comme observé précédemment, les dendrites ne croissent pas sur l’intégralité de la surface 
de la demi-cellule mais dans certaines zones (Figure 100). Par endroits, la surface de 
l’électrolyte est éclatée comme il avait été observé après plusieurs cycles (Figure 101).  
 
Figure 100 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés mode composition d’une batterie cuivre-métal de type 1 
après ½ charge 
A fort grossissement (Figure 101), la constitution des dendrites semble être un assemblage 
de nanopiliers de cuivres de 100 à 200 nm de diamètres collés les uns aux autres. 
 





Dans le cas où la longueur des dendrites est équivalente à la distance entre le feuillard et la 
surface de l’électrolyte solide (environ 35µm dans ce cas-ci), les dendrites croissent en 
groupes de nanopiliers collés les uns aux autres perpendiculairement à la surface de la demi-
cellule (Figure 100). La taille des groupements varie selon les contacts entre la demi-cellule, 
le feuillard et les collecteurs de courant à l’origine de groupements isolés avec des diamètres 
plus ou moins importants (5 à 35µm). Il est également possible d’observer des 
recoupements de ces groupements occupant, dans le cas de cette expérience, la moitié de la 
surface de la couche d’électrolyte solide soit 0,25 cm2. La longueur de ces blocs n’est limitée 
que par la taille de la pastille étudiée et les contacts électriques entre la feuille de cuivre, le 
collecteur de courant et la surface de la demi-cellule.  
Dans le cas où la longueur des dendrites est supérieure à celle de la distance feuillard/demi-
cellule, les dendrites croissent également en groupes de nanopiliers mais de manière 
désorganisée. Leur croissance génère des contraintes mécaniques qui engendrent des 
éclatements de la surface de l’électrolyte par propagation de fissures. La formation de ces 
fissures autorise la pénétration des dendrites dans la couche d’électrolyte solide (Figure 
101). Cette fois, les diamètres des groupes sont plus petits avec une répartition plus étroite 
comprise entre 40 et 60 µm. La hauteur moyenne entre le contact avec la feuille de cuivre et 
le plan de surface électrolytique est toujours d'environ 35 µm, mais les hauteurs réelles de 
ces dendrites sont plus importantes (non rectilignes). Les dendrites sont toujours en contact 
avec la couche d'électrolyte et la feuille de cuivre permettant la continuité de leur 
croissance. Les espaces libres créés par le décrochement de l’électrolyte permettent une 
croissance sans pression, expliquant une répartition beaucoup plus aléatoire des nanopiliers.  
Dans les deux cas, les bases des dendrites au niveau du feuillard de cuivre sont similaires. 
Comme dans le cas de la croissance dans un électrolyte liquide, les densités de courant 
appliquées vont influencer la hauteur, le diamètre et la rapidité de croissance des 
nanopiliers constitutifs des dendrites. La croissance de dendrite écarte le feuillard de la 
demi-cellule au fur et à mesure qu’elles poussent de manière limitée à cause du ressort 
présent dans la cellule de tests. Ainsi, les zones pour lesquelles les densités de courant sont 
supérieures subissent une contrainte supérieure à celle de l’intégralité de la cellule obligeant 
les nanopiliers à se désorganiser et/ou pénétrer la couche électrolytique. L’origine des 
différences observées sur les dendrites est donc attribuée aux différences de densités de 
courant les traversant et au temps de croissance plus ou moins importants.  
Pour observer l’influence de charges répétées sur la croissance des dendrites dans les 
batteries cuivre-métal, une coupe transversale d’une batterie ayant subi 12 cycles est 
observée par MEB à l’endroit où une dendrite a pénétré une partie de la couche 
électrolytique. Dans les zones sous pression, les dendrites sont enchevêtrées de manière à 
occuper toute la place disponible. Par contre lorsque la croissance se fait sans contraintes 
(vide laissé par un éclat d’électrolyte) les dendrites sont toujours constituées de nanopilliers 
qui présentent cette fois un aspect rugueux (Figure 102). 
A la différence des liquides, il n’est pas possible d’observer des ramifications à cause de 
l’absence d’ions Cu+ aux endroits où poussent les dendrites. C’est pourquoi seuls des piliers 
sont électrodéposés. De plus dans le cas de la croissance en milieu liquide, les dendrites ont 





à une contrainte mécanique, les dendrites occupent au mieux l’espace disponible (moins 
coûteux en énergie que de détruire la couche électrolytique). 
 
Figure 102 : Clichés MEB de la tranche d’une batterie cuivre-métal de type 1après 12 cycles 
La présence d’électrolyte solide empêche la croissance des piliers vers l’électrode positive 
contrairement aux batteries utilisant un électrolyte liquide ou polymère. L’utilisation du 
Rb4Cu16I7Cl13 n’est toutefois pas adaptée car ce dernier est fragile. Cette étude montre que la 
croissance de dendrites, même dans le cas des batteries « tout solide » inorganique, pose 
des problèmes de contacts du côté de l’électrode négative. Ces différences de contact sur la 
surface de la batterie provoquent des intensités locales différentes qu’il est difficile de 
contrôler ainsi qu’une faible réversibilité du phénomène liée à des pertes de contacts 
solide/solide de manière irréversible. L’utilisation du métal comme électrode négative reste 
délicat malgré l’improbabilité de courts-circuits qu’offrent les batteries « tout solide » mises 
en forme par SPS. 
Le matériau  d’électrolyte utilisé dans ce travail étant fragile, il serait intéressant de 
comparer les résultats obtenus dans le cas du cuivre avec un système utilisant un métal plus 
ductile et un électrolyte solide plus résistant.  
Pour éviter les pertes de capacités liées à la croissance des dendrites induisant la perte de 
contacts solide/solide à l’interface métal/électrolyte, il semble indispensable de travailler en 
configuration cuivre-ion. 
 
3. Etudes de batteries symétriques cuivre-ion 
Dans les cas des batteries commerciales, les problématiques sont similaires. Les batteries 
lithium-métal offrent de très grandes densités d’énergie mais la croissance de dendrites en 
limite leur utilisation. La solution à ce problème a été de développer des systèmes lithium-
ion. Ces systèmes utilisent le phénomène d’insertion-désinsertion des ions lithium dans des 
matériaux hôtes dans les deux électrodes. De ce fait ces batteries s’affranchissent du 





Le principe du fonctionnement de ces batteries est illustré sur la Figure 103. Il diffère de 
celui des batteries Li-métal suite au changement de matériau d’électrode négative. Le 
lithium métal est remplacé par du C6Lix, les batteries Li-ion sont préparées à l’état déchargé 
(graphite comme matériaux d’électrode négative). 
 
Figure 103 : Principe de fonctionnement d'un accumulateur au lithium-ion  
http://electronics.howstuffworks.com/lithium-ion-battery1.htm 
A la décharge il y désinsertion d’ions Li+ de la structure du matériau d’électrode négative 
suite à l’oxydation d’un constituant de cette électrode. Ces ions traversent l'électrolyte afin 
de s'intercaler dans le matériau d'électrode positive. L’apport d’une charge positive doit 
alors être compensé par réduction d’un métal de transition présent dans le matériau 
d’électrode positive. Le principe de fonctionnement des batteries en configuration cuivre 
ions est semblable avec l’échange d’ions Cu+. 
L’utilisation du SPS utilisant des matrices conductrices implique une mise en contact 
électrique des électrodes positives et négatives pendant l’assemblage. Pour éviter toute 
réaction (autodécharge) pendant la mise en forme, il est nécessaire de travailler sur des 
électrodes symétriques ou à des potentiels proches. Pour cela, les matériaux d’électrodes 
envisagés sont β’ et ε-CuxV2O5 car ils possèdent une solution solide relativement étendue 
permettant ainsi leur utilisation à l’anode et à la cathode. De plus l’insertion ou la 
désinsertion d’ion Cu+ des structures de ces matériaux de manière électrochimique 
(insertion/désinsertion) est possible jusqu’à des valeurs de x dans CuxV2O5 de 0,02 sans 
générer de changement structural [112]. Ainsi, les  domaines d’existence des phases β’ et ε 
en tant que matériaux d’électrode dans un accumulateur Cu-ion sont théoriquement de 
[0,02* ; 0,64] et [0,02* ; 1] au lieu de [0,26 ; 0,64] et [0,85 ; 1] respectivement (les 
astérisques désignant les matériaux non synthétisables par voie céramique).  
Pour limiter le nombre d’étapes de synthèse, les composés sont préparés par voie solide et 
sont choisis de manière à permettre l’échange du plus grand nombre d’ions Cu+ possible. Les 
composés retenus sont  β’-Cu0,33V2O5 ((0,64-0,02)/2 + 0,02 = 0,33) et ε-Cu0,85V2O5 (limite 





Les batteries mises en forme par SPS avec les paramètres 120°C, 75 MPa (montée à 120°C en 
6 minutes sans palier avec relâchement progressif de la pression) reposent sur l’assemblage 
de deux électrodes composites (50% massique de chacun des constituants) de 0,2g séparées 
par une couche de matériaux d’électrolyte de 0,1g (Figure 104). Après polissage des deux 
faces des batteries, la perte en masse de chacune des électrodes composite mesurée est en 
moyenne de 0,02 g laissant ainsi une masse de matière active de 0,09 g par électrode.  
 
Figure 104 : Schéma d’une batterie symétrique assemblée par SPS 
 
a) Caractérisations des cellules symétriques assemblées par SPS 
Avant d’être cyclées, les deux faces des batteries sont caractérisées par microscopie 
électronique à balayage et par diffraction des rayons X sur poudre afin de vérifier que le 
traitement par SPS a permis de fritter l’ensemble de la cellule sans une réactivité trop 
importante. 
 
Figure 105 : Clichés MEB a) et c) en électrons rétrodiffusés mode composition  ; b) en électrons secondaires 





L’étude des clichés MEB d’une tranche de la batterie symétrique (Figure 105) montre 
l’absence de fissure et de porosité traduisant à la fois la tenue mécanique et la qualité des 
contacts entre grains. 
La comparaison de deux clichés réalisés en électrons secondaires et en électrons 
rétrodiffusés en mode composition au même endroit (Figure 105 b et c) met en avant la 
difficulté pour discerner l’interface entre l’électrode composite et la couche électrolytique 
sur le cliché en électrons secondaires, témoignant de la qualité des contacts solide/solide et 
des interfaces entre les couches constitutives des batteries. La compaction de cette batterie 
assemblée par SPS est de 92%. 
La diffraction des rayons X sur poudre est effectuée sur les deux faces des cellules 
symétriques (haute H et basse B). La comparaison des diffractogrammes des deux faces 
d’une cellule ayant pour matériau d’électrode Cu0,33V2O5 est présentée sur la Figure 106.  
Les raies de diffraction caractéristiques de la phase γ-CuI sont plus intenses sur la face au 
contact du piston inférieur (diffractogramme rouge) que sur la face au contact du piston 
supérieur (diffractogramme vert). Cette comparaison des faces permet de retrouver les 
résultats décrits dans le cas des électrodes composites seules qui montre que la 
décomposition du  Rb4Cu16I7Cl13 est plus importante sur la face au contact du piston 
inférieur.  
 
Figure 106 : Diffractogramme calculé de  γ-CuI et expérimentaux des deux faces d’une batterie mise en forme 





La décomposition reste suffisamment faible pour permettre l’utilisation des cellules mises en 
forme. De plus les contacts entre les différents constituants et composants de la batterie 
sont bons avec une compaction globale de la cellule supérieure à 92%.  
La tenue mécanique de ces cellules et leur composition ont permis d’effectuer des 
caractérisations électrochimiques à température ambiante et sous air. Les tests sont 
effectués dans la même cellule de mesure que pour celles effectuées sur les batteries cuivre-
métal. 
 
b) Caractérisation électrochimique d’une batterie Cu-ion 
β’-Cu0,33V2O5 est susceptible d’échanger théoriquement un plus grand nombre d’ions de 
manière réversible que ε-Cu0,85V2O5  (0,31 contre 0,15). Cependant la structure de la phase 
β’ limite la conduction des ions dans des tunnels (1D) alors que dans le cas de la phase ε 
(lamellaire) la conduction se fait dans un plan (2D). Donc concernant les échanges 
électrochimiques (intercalations/désintercalations des ions Cu+), la structure de la phase ε  
est supposée être plus avantageuse que celle de la phase β’ comme il a été discuté dans la 
littérature pour les bronzes AgxV2O5 [113]. De plus, la microstructure de la phase β’ limite la 
quantité de matière active et engendre des cellules peu compactes comme il a été discuté 
précédemment.  C’est pourquoi, les caractérisations électrochimiques présentées dans ce 
paragraphe sont uniquement réalisées sur des batteries utilisant ε-Cu0,85V2O5 comme 
matériau d’électrode. 
La composition choisie dans le cas de la phase ε x = 0,85 permet d’envisager au maximum 
l’échange de 0,15 ions Cu+ par maille de manière réversible au sein de l’électrode négative 
(x = 1 soit la limite haute de la solution solide). Ainsi la composition du matériau d’électrode 
positive en fin de charge est de x = 0,7.  
Les batteries au cuivre n’étant pas étudiées pour leurs performances, seul le ratio 50/50 sera 
étudié et seulement le régime C/20 sera décrit. Les caractérisations électrochimiques sont 
réalisées en mode galvanostatique entre 0 et 500 mV avec une densité de courant de 150 
µA.cm-2. Un exemple de caractérisation électrochimique de ce type de batteries est présenté 
sur la Figure 107.  
La limite de potentiel étant inférieure au potentiel de début d’électrodéposition à ce régime 
(510mV), la charge n’est constituée que d’une partie correspondant à une solution solide. La 
forme de la décharge est très similaire de celle de la charge. Toutefois, la décharge ne 
revient pas exactement au point de départ de début de charge, avec pour les premiers 










Le nombre d’électrons échangés pendant la charge est de 0,11 au départ au lieu des 0,15 
attendus. Cet écart pourrait venir de certains grains de matière active ne participant pas aux 
échanges électrochimiques. Après 10 cycles, la batterie échange 0,08 Cu+ témoignant d’une 
part d’irréversibilité des phénomènes. L’évolution de la capacité en fonction du nombre de 
cycles est présentée dans la Figure 108. 
 
Figure 108 : Evolution de la capacité sur les 11 premiers cycles  d’une batterie Cu-ion mise en forme par SPS 
Cette diminution est continue au fur et à mesure que le nombre de cycles augmente. 
Environ 9 à 10% de la capacité du cycle précédent sont perdus à chaque cycle. La perte de 





La diminution de capacité s’atténue avec le nombre de cycles sans provoquer d’arrêt de 
cyclage de la batterie comme observé dans la configuration Cu-métal. Ceci peut être dû à la 
plus faible polarisation observée. 
 
c) Caractérisations post-cyclage 
Pour comprendre précisément à quoi est due la perte de capacité continue dans les 
batteries « tout solide » assemblées par SPS, denses à plus de 90%, une batterie similaire à la 
précédente a été mise en forme et cyclée dans les mêmes conditions mais cette fois-ci 
pendant 30 cycles (Figure 109). 
 
Figure 109 : 30 cycles d’une batterie Cu-ion mise en forme par SPS entre 0 et 0.5 V à 150 µA.cm
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Le comportement observé est similaire avec un échange de 0,13 Cu+ pour la première charge 
et de  0,04 après 30 cycles soit une perte de capacité de 69%. 
Après les 30 cycles, cette batterie est observée en microscopie électronique à balayage au 
niveau des électrodes composites pour suivre l’évolution des contacts suite à l’insertion 
désinsertion d’ions Cu+ entre les feuillets de la structure ε-CuxV2O5.  
Les images MEB en électron rétrodiffusés rassemblées sur la Figure 110 mettent en avant 
plusieurs phénomènes se produisant au sein de ces batteries : 
 Sur le cliché a de la Figure 110, les grains sombres de matériau d’électrode ne sont 
plus sous forme de gros grains bien soudés entre eux. Les grains sont fissurés et 
éclatés preuve de la présence d’un phénomène de broyage électrochimique des 
grains de matière active suite à l’insertion et la désinsertion d’ions Cu+ de ces 
derniers. 
 Sur le cliché b de la Figure 110, un grain de matériau d’électrode piégé dans la 





perdus par endroits rendant difficile la participation de ce grain aux échanges 
électrochimiques. 
 Le troisième cliché de microscopie (Figure 110 c) montre l’exfoliation du matériau 
d’électrode (perpendiculairement à l’axe c) suite à un grand nombre d’intercalations-
désintercalations d’ions Cu+ entre les feuillets du matériau.  
 
Figure 110 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés en mode composition après 30 cycles entre 0 et 0.5 V à 
150 µA.cm
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Les 3 phénomènes mis en avant démontrent une perte de contact entre certains grains de 
matériau d’électrode présent dans les électrodes composites et la matrice électrolytique 
assurant la tenue mécanique et la percolation au sein des batteries « tout solide ». Ces 
décrochements induisent une diminution de la quantité de matière active participant aux 
échanges électrochimiques et donc une perte de capacité de manière irréversible. 
Il est plus aisé dans le cas de l’utilisation d’électrolyte liquide d’assurer un contact 
permanent entre les grains de matériaux d’électrode et le reste de la batterie. L’évolution 
des grains de matériau d’électrode n’est pas gênante vu que le liquide peut s’adapter et 
venir « mouiller » des zones de contacts formées en cours d’utilisation (broyage 
électrochimique, exfolliation). La mouillabilité exercée par un matériau d’électrolyte solide 
sur les grains du matériau d’électrode est figée à la fin de la mise en forme et ne pourra 
évoluer  que de manière négative avec les cycles. Il est donc nécessaire dans le cas des 
batteries « tout solide » de contrôler les évolutions structurales des matériaux en cours 
d’utilisation. Pour éviter toute perte de contacts irréversible, il faut que ces variations 
volumiques soient les plus faibles possibles pour ne pas exercer de contraintes mécaniques 
trop importantes au niveau des contacts entre le squelette électrolytique et les grains de 
matière active.   
 
d) Comparaison entre batteries « tout solide » cuivre-ion assemblées par SPS ou 
à froid 
Le fait de fritter le matériau d’électrolyte permet d’obtenir des batteries possédant une 
compaction supérieure à 90%. Pour estimer l’apport d’une mise en forme par frittage flash 
dans l’assemblage de batteries « tout solide », une batterie similaire est élaborée par 
pressage à froid. 
La pastilleuse utilisée présentant un diamètre de 13 mm, les masses sont ajustées pour 





de la pastilleuse soient en inox permet d’appliquer une pression bien plus importante que 
dans le cas de l’utilisation de matrices en graphite limitées à 75MPa pour les basses 
températures de mise en forme. La pression appliquée est 10 fois supérieure à celle 
appliquée par SPS soit 750MPa (10 tonnes). L’insertion des poudres dans la matrice se fait de 
la même façon que dans le cas d’un assemblage par SPS. Une fois la pression appliquée, la 
batterie est démoulée puis polie sur la tranche pour retirer toute contamination des autres 
constituants et de l’acier de la pastilleuse afin d’éviter la formation de courts-circuits. 
La compacité de la batterie obtenue est de 85% contre 92% dans le cas du SPS en utilisant 
ε-Cu0,85V2O5 (120°C-75MPa). 
Avant d’être testée électrochimiquement, une caractérisation par microscopie électronique 
à balayage est effectuée sur la tranche de la batterie.  
Les clichés rassemblés sur la Figure 111 montrent l’interface entre une électrode composite 
et la couche d’électrolyte. Les traces de rayures sur les clichés sont dues aux grains du papier 
de polissage. Dans le cas de la batterie mise en forme par pressage à froid (Figure 111 a), des 
zones de forte porosité sont visibles et plus particulièrement au niveau de l’électrode 
composite contrairement au cas de la batterie assemblée par SPS (Figure 111  b). 
 
Figure 111 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés mode compo des batteries symétriques composés de 
Cu0,85V2O5 à 50% en masse dans les électrodes composites mises en forme a) par pressage à froid à 750MPa 
et b) par SPS à 75MPa et 120°C en 6 minutes. 
Cette porosité laisse envisager des propriétés électrochimiques moins bonnes avec une 
polarisation plus importante dans le cas d’une batterie mise en forme par pressage à froid 
que par SPS s’expliquant par de moins bons contacts solide/solide lié au non frittage du 
matériau d’électrolyte (grains d’électrode non « mouillés »). 
Les mesures électrochimiques sont d’abord effectuées à C/20 mais la polarisation de la 
batterie est trop importante à ce régime pour pouvoir observer une charge ou une décharge 
(polarisation supérieure à 500 mV). Il en est de même pour C/40. Il faut donc effectuer les 
cycles de charge-décharge à C/80 pour commencer à observer un phénomène de charge, 
soit un régime quatre fois inférieur à celui appliqué aux batteries assemblées par SPS. 
La courbe électrochimique obtenue pour un régime de C/80 est présentée sur la Figure 112. 
Une première charge de 70 heures permet d’échanger 0,035 Cu+ avec une polarisation de 





retournent dans l’électrode positive. Un saut de potentiel plus important est observé à la 
décharge impliquant une faible réversibilité du phénomène entre 0 et 500 mV. 
 
Figure 112 : Caractérisation électrochimique (galvanostatique) entre 0 et 0.5 V à 37,7 µA.cm
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Après avoir divisé le régime appliqué par 4, la batterie assemblée à froid possède des 
caractéristiques électrochimiques médiocres et ce malgré une pression de mise en forme dix 
fois supérieure. Cette batterie est fortement irréversible et n’échange plus que 0,002 Cu+ 
après 3 cycles. Cet écart de comportement à épaisseurs de couches actives équivalentes 
témoigne de l’importance du frittage sur les propriétés électrochimiques. Pour minimiser la 
polarisation des cellules, les travaux existants dans la littérature sont réalisés avec des 
quantités de matière active nettement inférieures, des épaisseurs d’électrodes plus faibles 
et des montages maintenant les batteries sous pression pendant le cyclage [82]. 
Pour comparer les courbes électrochimiques de deux types de batteries, il est nécessaire de 
diminuer la polarisation des batteries assemblées à froid. Pour cela une batterie est 
assemblée dans les mêmes conditions que la précédente avec cette fois-ci des masses (et 
épaisseurs) d’électrodes composites 2,5 fois plus faibles  avec 40% en masse de matériau 
actif (60% de matériau d’électrolyte) et une masse de la couche d’électrolyte réduite de 
30%.  
La compacité de la batterie mise en forme est de 87% contre les 85% de la précédente et les 
92% de celle mise en forme par SPS. La courbe électrochimique de cette batterie optimisée 
est effectuée en appliquant la même densité de courant que celle testée précédemment soit 






Figure 113 : 30 cycles de AI391 entre 0 et 0.5 V à 150 µA.cm
-2
 
La première charge de cette batterie ressemble très fortement à la charge observée dans le 
cas des batteries assemblées par SPS avec les deux courbures. Elle permet d’échanger 0,145 
Cu+ soit presque la totalité des ions échangeables dans le matériau d’électrode. 
Malheureusement la décharge est proche de celle observée précédemment avec une 
polarisation de 200mV contre 350 mV et une réinsertion de 0,06 Cu+. 
La réversibilité des batteries assemblées à froid est médiocre contrairement à celles 
assemblées par SPS. L’utilisation du SPS pour la mise en forme de batteries « tout solide » 
massives à partir de matériaux inorganiques permet donc d’obtenir des propriétés 
électrochimiques bien meilleures que celles obtenues par mise en forme par pression à 
froid. Les différences majeures viennent de la compaction différente avec plus ou moins de 
porosité et essentiellement des contacts solide/solide bien meilleurs dans le cas où le 
matériau d’électrolyte se densifie pendant l’assemblage. Le frittage du matériau 
d’électrolyte permet ainsi de « mouiller » les grains de matériau d’électrode, de réduire la 
porosité et d’améliorer la tenue mécanique et les contacts solide/solide en formant un 
squelette électrolytique rigide piégeant les grains de matière active.  
 
III. Conclusion 
Les travaux rapportés dans ce chapitre ont permis d’extraire différents paramètres pouvant 
influencer la mise en forme de batteries « tout solide » par frittage flash. L’utilisation du SPS 
joue un rôle clé dans l’assemblage de batteries « tout solide » massives à partir de matériaux 
inorganiques. Cette technique permet des temps de frittage courts limitant ainsi les 
réactions aux interfaces des différents matériaux, mais également le grossissement des 
grains.  
Pour préparer ce type de batteries, il est nécessaire d’étudier les différentes parties de la 
batterie séparément. La première étape est d’étudier les matériaux sélectionnés seuls pour 





température de frittage. L’architecture de la batterie implique que l’électrolyte solide 
possède une température de mise en forme inférieure ou égale à celles des autres matériaux 
en présence et qu’à cette température les matériaux assemblés soit stables chimiquement.  
L’étape suivante est d’étudier les électrodes composites seules. Cette étude est la plus 
importante car au sein de l’électrode composite les matériaux sont mis en contact étroit, 
cette électrode est donc le siège des échanges électrochimiques. Si les matériaux d’électrode 
et d’électrolyte réagissent ensemble pendant la mise en forme, il sera nécessaire, soit de 
contrôler cette réaction en jouant sur les paramètres SPS, soit de changer les matériaux à 
mettre en contacts.  
Il a été montré que la microstructure des matériaux assemblés est d’une importance 
capitale. Pour que les grains de matériau d’électrolyte « mouillent » efficacement les grains 
de matériau d’électrode, il est nécessaire que ces derniers possèdent une microstructure de 
forme la plus sphérique possible et surtout que la dispersion soit la meilleure possible. Il sera 
difficile pour le matériau d’électrolyte de venir mouiller le cœur d’agglomérats de grains de 
matériau d’électrode et, comme ce dernier n’est pas forcément densifié au cours de la mise 
en forme, cela engendre des zones peu denses induisant une forte polarisation des batteries. 
La microstructure et la dispersion des matériaux d’électrode utilisés influence la quantité de 
matière active utilisable dans l’électrode composite. Pour chaque microstructure donnée, il 
est nécessaire d’étudier le ratio de matière active par rapport au matériau d’électrolyte 
permettant d’obtenir une bonne compaction, c'est-à-dire de bons contacts entre les grains. 
Plus le matériau d’électrode possède des grains dispersés et plus il est possible d’augmenter 
la quantité de matière active présente dans l’électrode composite. 
Les batteries « tout solide » dans la configuration cuivre-métal permettent d’éviter la 
formation de courts-circuits en évitant une traversée facile des dendrites à travers une 
couche d’électrolyte solide compact. Cependant, la croissance de dendrites à l’interface 
entre l’électrode négative et la couche électrolytique au cours de la charge induit des 
contraintes mécaniques importantes à l’origine de pertes de contacts de par la destruction 
d’une partie de la couche électrolytique et donc un accroissement rapide de la polarisation 
et de l’irréversibilité des cellules testées. Il n’est donc pas envisageable d’utiliser des anodes 
métalliques dans le cas des batteries « tout solide » assemblées par frittage flash. 
Enfin, l’étude de batteries « tout solide » symétriques cuivre-ion a mis en évidence la bonne 
réversibilité de ce type de batteries sur une trentaine de cycles. L’apport du SPS sur les 
propriétés électrochimiques de ces batteries est colossal par la réduction de la porosité 
(compaction) et surtout l’amélioration des contacts électrode/électrolyte. La réversibilité 
des batteries assemblées par SPS est sans comparaison avec celles mise en forme par 
pressage à froid mettant en évidence que le fait de fritter le matériau d’électrolyte permet 
une bonne percolation ionique de l’ensemble de la batterie mais surtout de venir 
« mouiller » les grains de matière active. Cependant ces batteries perdent 9 à 10% de leur 
capacité à chaque cycle de par des pertes de contacts irréversibles dues aux déplacements 
des ions entre les électrodes. Ces derniers engendrent un électro-broyage ainsi qu’une 
exfoliation des grains de matériau d’électrodes. Ces phénomènes sont à l’origine des pertes 
de contacts induisant des diminutions de la quantité de matière active susceptible de 





La technologie « tout solide » offre de nombreux avantages qu’il est impossible d’envisager 
avec les électrolytes liquides actuels comme l’utilisation à très haute température, à haut 
potentiel, l’absence de fuites, l’inertie (non explosive). Cependant l’évolution des contacts 
au cœur de ces systèmes induit des pertes de capacité irréversibles qui ne le seraient pas 
dans le cas de l’utilisation de liquide. Il est donc indispensable d’utiliser des matériaux ne 
présentant pas de fortes dilatations ou distorsions structurales suite à l’insertion et la 
désinsertion des ions ou d’incorporer un matériau « tampon » dans les électrodes 
composites limitant ces effets.  
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La faisabilité de réalisation de batteries « tout solide » en configuration Li-ion assemblées par 
SPS a déjà été démontrée dans le cadre de projets en collaboration entre le CEMES (Toulouse), 
le LRCS (Amiens) et le LCP (Marseille) [32]. Les limites de ces batteries résident dans l’utilisation 
d’un électrolyte solide Li1,5Al0,5Ge1,5(PO4)3 (LAGP) de type Nasicon présentant une conduction 
ionique faible [114] rendant délicate pour le moment leur utilisation à température ambiante.  
Pour la mise en forme de ce type de batteries, il a été discuté dans le chapitre 3 du cahier des 
charges que doit remplir le matériau d’électrolyte, à savoir présenter une conduction ionique 
>10-3 S.cm-1 à température ambiante, une température de mise en forme la plus basse possible 
pour permettre l’assemblage de matériaux sans réactions (discuté dans le chapitre 2) et une 
large fenêtre de stabilité électrochimique. Les électrodes composites des batteries « tout 
solide » au lithium sont constituées de trois matériaux : électrolyte pour assurer la diffusion 
ionique, matière active et également de carbone (CSP) pour la percolation électronique. Il a été 
discuté dans le chapitre 3 de l’importance des ratios des matériaux présents dans les électrodes 
composites sur la compaction et la percolation, et ce pour chacun des matériaux d’électrodes. 
L’utilisation de deux matériaux Li3V2(PO4)3  et LiFePO4 a montré des propriétés optimales pour 
des proportions massiques (en %) 25-60-15 (électrode-électrolyte-CSP), qui demandent à être 
améliorées [32]. 
Les verrous à lever pour permettre le développement de batteries fonctionnant à température 
ambiante avec des fortes densités d’énergie résident dans l’amélioration des propriétés de 
l’électrolyte solide (conduction, température de frittage, fenêtre de stabilité électrochimique), 
l’optimisation de la mise en forme notamment en minimisant l’épaisseur de l’électrolyte solide, 
mais surtout dans l’optimisation de la formulation des électrodes composites.  
La première partie de ce chapitre mettra en avant les optimisations de mise en forme par SPS 
permettant de contrôler et diminuer les épaisseurs des couches des composants des batteries, 
la réduction du nombre d’étapes d’assemblage par l’intégration de collecteurs de courant 
ouvrant ainsi la voie vers les mises en forme complexes en une seule étape. Une seconde partie 
présentera les perspectives de l’assemblage de batteries « tout solide » par SPS avec 
l’utilisation de matrices et pistons en carbure de tungstène, la mise en forme d’une batterie 
avec un matériau d’électrode positive fonctionnant au-delà du potentiel limite des électrolytes 
liquides, une étude visant à diminuer la température de frittage et d’élargir la fenêtre de 
stabilité électrochimique du LAGP et la synthèse d’un électrolyte solide sodium par SPS. 
 
I. Optimisations de la mise en forme par SPS 
1. Amélioration du contrôle des épaisseurs 
Une des solutions envisagées pour réduire la résistivité de la couche électrolytique est de 
réduire son épaisseur. Un exemple d’une batterie « tout solide » mise en forme par SPS dans 
les études précédentes [32] est présenté dans la Figure 114. L’épaisseur de la couche 
d’électrolyte est d’environ 430 µm avec une interface entre les électrodes composites et 
l’électrolyte solide irrégulière. L’épaisseur des couches n’est pas homogène sur l’intégralité de 





mettre en contact les deux électrodes (court-circuit). Il faut donc, avant d’envisager de réduire 
la masse d’électrolyte présente entre les électrodes composite, maîtriser l’interface entre les 
différentes couches. 
 
Figure 114 : Exemple d’une batterie Li-ion mise »tout solide » mise en forme par SPS. 
L’origine de la forme de ces interfaces est liée à l’insertion des poudres dans la matrice en 
graphite, la préparation des matrices se faisant en 4 étapes : 
 Une feuille de papyex® est placée sur la paroi interne de la matrice. 
 Le piston du bas est positionné dans la matrice avec un disque de papyex® contre la face 
en contact avec la poudre à densifier. 
 Les poudres sont d’électrode, d’électrolyte puis d’électrode insérées successivement 
avec un tassement à l’aide d’un pilon en laiton entre chaque insertion. 
 Un disque de papyex® est placé entre la dernière couche introduite et le piston 
supérieur. 
 Une fois les deux pistons en place, une pression modérée est appliquée sur la batterie. 
La force exercée entre chaque insertion n’est pas suffisante pour permettre une interface lisse 
entre les couches. Pour obtenir une couche électrolytique la plus lisse possible, nous avons 
donc envisagé de presser les deux côtés directement sur la couche électrolytique et d’insérer 
ensuite de part et d’autre les poudres des électrodes composites (Figure 115). Pour que la 
couche électrolytique formée autorise une manipulation de la matrice, il est nécessaire 
d’appliquer une pression suffisamment importante pour former un crû. 
Comme il a été discuté dans le chapitre 1, les matrices en graphite ne supportent pas des 
pressions élevées à froid (75 MPa). C’est pourquoi, pour pouvoir appliquer une pression 
suffisante il faut donc utiliser des pistons en carbure de tungstène (WC) autorisant des 
pressions pouvant atteindre 1 GPa (Figure 115 a) et les remplacer par des pistons en graphite 






Figure 115 : Schémas des étapes de préparation des matrices avec les pistons en WC 
D’un point de vue pratique, la première étape de préparation de la matrice en graphite reste 
identique. Dans un second temps, le piston en carbure du bas est inséré dans la matrice sans 
disque de papyex®. La poudre du composé d’électrolyte solide est ensuite introduite dans la 
matrice puis recouverte par le piston en WC supérieur (Figure 115 b). Une forte pression est 
alors appliquée sur l’électrolyte uniquement (Figure 115 c). Les surfaces des pistons étant lisses, 
le crû formé l’est également. Le piston supérieur est ensuite retiré pour permettre 
l’introduction de la poudre d’une des deux électrodes composites (Figure 115 d). Une pression 
semblable est alors appliquée sur la demi-cellule (Figure 115 e). La matrice est ensuite 
retournée pour permettre l’introduction de la poudre de la seconde électrode composite de 
l’autre côté de la couche électrolytique (Figure 115 f-g). Une fois les trois couches présentes 
dans la matrice, une dernière pression est appliquée sur l’ensemble de la batterie avant de 
remplacer les pistons en WC par des pistons en graphite en retournant à nouveau la matrice 
(Figure 115 h-j). Les électrodes composites sont séparées des pistons en graphite par un disque 
de papyex®.  
L’utilisation de ce protocole permet d’obtenir, avec des masses d’électrolyte équivalentes des 
interfaces beaucoup plus régulières comme le montre la Figure 116. Le fait de contrôler 
l’homogénéité de l’interface entre l’électrolyte et les électrodes permet donc d’envisager de 






Figure 116 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés mode composition de la tranche d’une batterie LFP/LAGP/LVP 
mise en forme par SPS (650°C-100MPa-2min) 
L’utilisation de LAGP ayant une distribution de taille de particules de l’ordre de 4 microns 
(Figure 117 a) limite la possibilité de réduire l’épaisseur de la couche électrolytique. La 
formation de blocs agglomérés ne permet pas de recouvrir l’intégralité de la surface du piston 
en WC si les masses insérées sont inférieures à 50 mg. Avec de telles masses, les épaisseurs les 
plus faibles réalisables sont de 300 µm si l’électrolyte se compacte à 100%. 
Pour permettre de réduire au maximum les épaisseurs des couches d’électrolyte, il est 
nécessaire d’utiliser des poudres submicroniques, voir nanométriques. Pour cela, la voie de 
synthèse céramique est à proscrire (traitements thermiques longs à l’origine de la coalescence 
des grains). Le LAGP utilisé pour cette étude a été synthétisé au LRCS (Amiens) par voie sol-gel 
au cours du projet Céralion. Cette voie de synthèse permet l’obtention de particules de taille 
submicronique (Figure 117 b). 
 
Figure 117 : Clichés MEB des LAGP synthétisés a) par voie solide et b) par voie sol-gel 
Le LAGP synthétisé par voie sol-gel occupe un volume plus grand de par sa surface spécifique 
plus importante (particules plus petites). Cette microstructure permet donc de réduire 
fortement la masse de poudre à insérer dans la matrice pour occuper un volume équivalent 





constituant la couche électrolytique la plus faible est de 25 mg (voie sol-gel), soit la moitié de la 
poudre synthétisée par voie solide. Ce mode de préparation, les conditions de frittage et une 
masse de 25 mg d’électrolyte ont permis de réduire l’épaisseur de l’électrolyte de 450 à 165 µm 
(divisée par 2,7) comme le montre le cliché MEB Figure 118.  
 
Figure 118 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés mode composition de la tranche d’une batterie LFP/LAGP/LVP 
mise en forme par SPS (650°C-100MPa-2min) 
Pour réduire encore la taille des particules de LAGP, une synthèse par SPS a été tentée comme 
dans le cas du chapitre 2. Cependant, l’utilisation de réactifs se décomposant fortement 
(NH4H2PO4 en particulier) ne permet pas une synthèse en une seule étape. L’utilisation d’autres 
précurseurs nécessiterait une atmosphère oxydante, ce qui n’est pas réalisable à la plateforme 
de frittage flash de Toulouse.  
 
2. Intégration des collecteurs de courant 
L’intégration des collecteurs de courant pendant la mise en forme par SPS permettrait de 
réduire le nombre d’étapes de fabrication de batteries « tout solide ». Pour cela il est 
nécessaire d’adapter la mise en forme afin de réduire voire supprimer l’étape de polissage 
post-SPS qui détruirait la faible épaisseur des collecteurs de courant comme il a été discuté 
dans le chapitre 3 dans le cas de la mise en forme de batteries cuivre métal avec une feuille de 
cuivre pour anode.  
Le polissage est effectué pour retirer la couche de graphite laissée par le disque de papyex® 
d’une épaisseur de 200 µm. Ces disques de papyex® servent d’aide au démoulage et de 
protection à l’interface collecteur/piston pouvant être contaminée par les expérimentations 
précédentes. Les collecteurs de courant utilisés dans l’étude sont des feuillards de cuivre d’une 
épaisseur de 10 µm. La finesse du feuillard ne permet pas de supporter de telles contraintes 
abrasives. Nous avons donc envisagé de supprimer les disques de papyex®.  
Pour conserver une barrière de protection entre le collecteur de courant et le piston, une fine 
épaisseur de graphite est déposée à l’aide d’un spray sur la surface des pistons avant la 






Figure 119 : a) photo de la bombe de spray graphite b)  schéma du dépôt laissé par le spray 
Le produit issu du spray est un solvant contenant des particules de graphite. La vaporisation 
directement sur le piston a tendance à former une goutte dont l’angle de mouillage dépend de 
la tension de surface du solvant (Figure 119 b). Une fois le solvant évaporé, les épaisseurs de 
graphite présent sur la surface du piston en contact avec les éléments de la batterie à mettre 
en forme ne sont pas équivalentes entre le bord et le centre du piston. Il est également 
impossible de ne pas obtenir de dépôt de graphite sur les bords du piston, ce qui rend délicat 
son insertion dans la matrice sans décrocher du papyex® de la protection interne. De plus, la 
formation d’un dépôt irrégulier engendre une surface irrégulière de la pastille formée 
nécessitant une usure (par polissage) exagérée des bords  pour retirer l’ensemble des résidus 
de graphite. 
Pour pouvoir utiliser ce spray il faut donc faire en sorte que le dépôt soit le plus fin et le plus 
lisse possible en effectuant un dépôt sur une autre surface et effectuer un transfert sur la 
surface du piston en contact avec le collecteur de courant. 
 
Figure 120 : Cliché MEB d’une interface feuillard de cuivre/électrode mise en forme par SPS  
(680°C-100MPa-2min) 
Dans le cas de l’utilisation de cette optimisation de mise en forme, le polissage post-SPS est très 
succinct, permettant de conserver l’intégralité des collecteurs de courant. Comme le démontre 





mise en forme de batteries « tout solide » avec des épaisseurs d’électrode très faibles (30 mg 
soit environ 200 µm), la cellule étant trop fine pour être polie fortement sans risque de rupture.  
Les collecteurs de courant utilisés sont en cuivre métal ce qui limitera leur utilisation en 
potentiel (3,8V vs. Li+/Li). Il est impossible d’utiliser des collecteurs de courant en aluminium, la 
température de fusion du métal étant inférieure à la température de mise en forme (660°C). 
Une étude complémentaire devra être réalisée avec des disques d’acier inoxydable pour 
permettre un bon fonctionnement de ces accumulateurs. 
 
3. Mises en forme complexes 
Le contrôle des interfaces et la possibilité d’intégrer les collecteurs de courant ouvrent la voie 
vers la mise en forme d’objets finis multicouches. Ce paragraphe présentera l’assemblage de 
deux cellules en série et de deux cellules « têtes bêche » (Figure 121).   
 
 
Figure 121 : Schémas de deux cellules a) en série et b) « têtes bêche » 
Pour réaliser ces assemblages, il faut commencer par placer l’électrolyte d’une des deux 
cellules et de réaliser la préparation d’une seule cellule comme expliqué précédemment. Au 
moment de l’insertion du feuillard de cuivre central, il faut insérer l’électrode opposée avant 
d’appliquer une pression sur les couches. Il faut presser entre chaque insertion de poudres de 
chacune des couches constituant la seconde batterie pour avoir des interfaces les plus lisses 
possibles et bien maintenir les pistons en pression quand il est nécessaire de retourner la 
matrice. Les 2 collecteurs de courant aux extrémités sont introduits entre les pistons et les 
cellules précompactées au moment de l’échange des pistons en WC par des pistons en graphite 
recouverts d’une fine pellicule de graphite. 
Les analyses réalisées par MEB et EDX Figure 122 démontrent que ce protocole de mise en 
forme permet de conserver des interfaces lisses entre chacune des couches assemblées et de 
ce fait de réaliser de nombreux empilements en une seule étape. Les couches d’électrodes 
composites situées de part et d’autre du feuillard de cuivre central dans la configuration en 
série ne présentent des traces de vanadium ou de fer uniquement dans leurs électrodes 
composites respectives (LiFePO4 en rouge et Li3V2(PO4)3 en vert). L’analyse EDX Figure 122 a 
met donc également en avant le rôle de séparateur physique que joue le feuillard de cuivre 
entre deux couches de matériaux différents empêchant la réaction des différents matériaux mis 







Figure 122 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés en mode composition et cartographie EDX (Ge en bleu, V en 
vert et Fe en rouge) des assemblages de deux cellules a) en série et b) « têtes bêche » mises en forme par SPS 
(650°C-100MPa-2min) 
La possibilité d’assembler directement des batteries en série ou « tête bêche » par frittage flash 
en une seule étape permet d’envisager la mise en forme d’assemblages plus complexes. 
L’utilisation du SPS ouvre ainsi la voie à des applications haut potentiels (configuration série) et 
à hautes capacités surfaciques (configuration tête-bêche) en « tout solide » dans un espace 
réduit et en une seule étape. 
 
4. Conclusion 
La diminution de la résistivité des cellules est réalisable en réduisant l’épaisseur de la couche 
électrolytique centrale. Cette diminution a été rendue possible par l’optimisation de la 
préparation des matrices en réalisant un crû de la couche électrolytique centrale à l’aide de 
piston en WC (plus résistant à froid) et en utilisant des poudres de granulométrie plus fine. Ce 
protocole permet l’obtention d’interfaces électrolyte/électrode bien plus lisses que celles 
obtenues dans les cellules précédentes. 
L’intégration des collecteurs de courant dans la mise en forme permet de réduire le nombre 
d’étapes d’élaboration des produits finis. L’intégration d’une feuille de cuivre d’une épaisseur 
de 10 µm a été rendue possible en remplaçant les disques de papyex® (200µm) placés entre les 
pistons et la batterie à mettre en forme par un dépôt de graphite (quelques µm) à la surface 
des pistons. Ainsi, le polissage de l’objet fini post-SPS est beaucoup plus succinct ce qui permet 
de conserver l’intégralité du feuillard de cuivre.  
L’insertion de feuillard dans les assemblages associés au contrôle des interfaces a permis la 
mise en forme de cellules complexes (en série et « tête bèche ») en une seule étape, le feuillard 
de cuivre jouant le rôle à la fois de collecteur de courant et de barrière physique entre les 
électrodes de chacune des cellules. Ces exemples ouvrent la voie vers des mises en forme de 
produits finis en une seule et unique étape dans un volume le plus réduit possible (densité 
d’énergie élevée). Ce mode de mise en forme permet donc de contrôler les quantités de 
matière active (épaisseurs des électrodes), la polarisation des cellules (épaisseurs d’électrolyte) 





II. Influence de la granulométrie du matériau actif sur la mise en 
forme 
Cette étude est réalisée dans le cas du composé LiCoPO4, intéressant pour sa température de 
mise en forme proche de celle du matériau d’électrolyte (600 à 700°C). Il sera ainsi possible, en 
jouant sur sa granulométrie, de déterminer l’influence de la taille des grains sur la mise en 
forme et les propriétés des prototypes assemblés. 
LiCoPO4 a déjà été testé électrochimiquement vis-à-vis du lithium métal dans un montage pile 
bouton avec un électrolyte liquide (Figure 123) malgré son potentiel de travail supérieur à la 
limite de stabilité des électrolytes liquides actuels [5]. LiCoPO4 est cyclé entre 2 et 5V avec deux 
microstructures différentes. LiCoPO4 synthétisé par voie solide présente une microstructure de 
l’ordre de 10µm et ne permet d’échanger que 0,1 électrons alors que LiCoPO4 synthétisé par 
précipitation est submicronique (≈ 200nm) et échange 0,7 électrons. Les composés LiMPO4 (M 
= Fe, Co, Ni, Mn) sont connus pour leur faible conduction ionique et électronique, la réduction 
de la taille des particules permet de s’affranchir de cette limitation. La diminution de la taille 
des grains de LiCoPO4 en contact avec l’électrolyte permet ainsi de favoriser 
l’insertion/désinsertion des ions Li+ [115, 116].  
 
Figure 123 : Clichés MEB et tests électrochimiques en piles bouton vs. Li (électrolyte liquide)  






a) Synthèse de LiCoPO4 (LCP) 
Les protocoles de synthèse utilisés par Dumont-Botto au cours de sa thèse [5] ont été réutilisés 
pour préparer les poudres de LiCoPO4 par voie solide (LCP-micro) et par précipitation (LCP-sol). 
La synthèse par voie solide se fait à partir des précurseurs Li2CO3, Co3O4 et (NH4)2HPO4 broyés 
dans les conditions stœchiométriques et recuits sous air à 450°C pendant 5 heures (étape de 
décomposition des précurseurs) puis 800°C pendant 20 heures.  
La synthèse de LCP-sol se fait par dissolution de (CH3COO)2Co,4H2O et de (NH4)2HPO4 dans 
l’eau. Les deux solutions sont ensuite mélangées  avec un rapport 1 : 2 Co3+/PO4
3-. Le mélange 
est chauffé à reflux pendant 5 heures. Le précipité de NH4CoPO4,H2O obtenu est ensuite filtré 
puis séché à l’air. Le produit est ensuite broyé avec Li2CO3 en proportions stœchiométriques et 
recuits sous air à 630°C pendant 10 heures pour former LiCoPO4. 
Les produits obtenus sont caractérisés par DRX et par MEB. La comparaison des 
diffractogrammes expérimentaux avec le diffractogramme calculé de LiCoPO4 confirme son 
obtention par ces deux protocoles. Les tailles de particules observées par MEB correspondent à 
celles décrites par Dumont-Botto [5]. 
 
Figure 124 : Diffractogrammes calculé de LCP et expérimentaux de LCP-micro et LCP-sol 
Pour vérifier la compatibilité de l’électrolyte solide avec LiCoPO4, un mélange de 2 composés 
est recuit à 700°C sous air pendant 4 heures (voire chapitre 3). L’analyse par DRX du produit 
(Figure 125) confirme la non-réactivité de LiCoPO4 en contact avec le LAGP, permettant 






Figure 125 : Diffractogrammes calculés de LCP et LAGP et expérimental du mélange LAGP-sol+LCP-sol recuit à 
700°C pendant 4h sous air 
La mise en forme du matériau d’électrode LiCoPO4 par SPS à 680°C et 720°C engendre des 
compacités de 81% et 97% respectivement. La température de frittage du LCP est proche de 
celle de LAGP. 
 
b) Mise en forme d’électrodes composites  
Pour déterminer les paramètres SPS d’assemblage de batteries « tout solide » LCP/LAGP/LVP, 
des électrodes composites contenant LCP (micro et sol)-LAGP-Csp sont mises en forme à 620, 
650 et 680°C avec les proportions déterminées dans le cas de l’utilisation des composés LFP et 
LVP : 25-60-15%m. Les deux températures limites correspondent à la température pour 
laquelle LAGP seul présente une compaction supérieure à 80% (620°C) et à la température 
limite de mise en forme des électrodes composites contenant LVP (680°C). Après chaque mise 
en forme, les électrodes composites sont broyées pour être caractérisées par DRX. 
Les masses volumiques des pastilles obtenues sont comprises entre 2,96 et 3,03 g.cm-3 
(correspondant à 89 et 91% de la densité théorique). Seule la densité de la pastille mise en 
forme à 620°C n’a pas été mesurée car la pastille n’a présenté aucune tenue mécanique. La 
superposition des diffractogrammes calculés et expérimentaux est présentée sur la Figure 126. 
Contrairement aux composites contenant LCP-micro, celles mises en forme avec le LCP-sol 
réagissent pendant le traitement SPS à 680°C et 100MPa. La température de mise en forme des 







Figure 126 : Diffractogrammes calculés de LAGP et LCP et expérimentaux d’électrodes composites mises en 
forme entre 620 et 680°C-100MPa-2min avec LCP-LAGP-Csp (25-60-15% en masse) 
 
c) Importance du ratio LCP/LAGP/Csp 
Il a été discuté dans le chapitre 3 de l’importance des proportions entre les différents 
constituants de l’électrode composite. Les ratios des électrodes composites LVP-LAGP-Csp et 
LFP-LAGP-Csp ont été étudiés lors des précédents travaux. Les mesures de la conduction 
électronique en courant continu avaient montré que le ratio 25-60-15 (pourcentages 
massiques) permettait d’obtenir les propriétés de conductions électroniques requises pour 
l’utilisation en tant qu’électrodes dans une batterie « tout solide ». L’importance de la 
dispersion et des microstructures a été discuté dans le chapitre 3. Comme le montre les clichés 
MEB rassemblés dans la Figure 127, les matériaux utilisés n’ont pas les mêmes microstructures, 
ni les mêmes degrés de dispersion. LFP (Figure 127 a) possède des grains sphériques de 5 à 20 
µm de diamètre bien dispersés alors que LVP et LCP sont sous la forme d’agglomérats de grains 
de 5 et 0,8 µm respectivement pouvant atteindre des tailles de 20 à 30 µm (Figure 127 b-c). Il a 
été discuté dans le chapitre 3 de l’importance de la dispersion des grains de matière active pour 
le mouillage de l’électrolyte pendant la mise en forme par frittage flash. Dans le cas présent, la 
température de mise en forme de l’électrolyte est proche de celle du LCP-sol qui permet une 






Figure 127 : Clichés MEB des poudres de matière actives présentes dans les électrodes composites assemblées 
par SPS a) LiFePO4 appelé LFP (coating carbone), b) Li3V2(PO4)3 appelé LVP et c) LiCoPO4 appelé LCP-sol 
Les différences de taille, de forme et de dispersion des différentes particules nécessitent 
l’étude des proportions pour les différents matériaux envisagés. Pour mettre en avant cet 
impact, 3 demi-cellules avec des électrodes composites de formule LCPsol-LAGP-Csp avec 




Comme discuté précédemment, la limite de potentiel du LAGP étant de 1,6 vs. Li+/Li, il est 
nécessaire de protéger l’interface LAGP/Li0 avec du POE.  
Seuls deux ratios ont pu être caractérisés par cette méthode (25-60-15 et 10-75-15) car la 
pastille mise en forme par SPS avec 20% en masse de graphite ne possède aucune tenue 
mécanique et s’effrite au polissage. Les courbes électrochimiques de batteries LCP/LAGP-
POE/Li sont présentées à la Figure 128. La batterie ayant l’électrode composite au ratio 25-60-
15 permet l’extraction de 0,65 Li+ proche des 0,7 obtenus en électrolyte liquide avec une 
polarisation de 0,4 V. La réinsertion de Li+ dans LCP est de 0,2 Li+ contre 0,5 en électrolyte 
liquide. Dans le cas du ratio 10-75-15, le phénomène d’insertion/désinsertion des ions Li+ dans 







Figure 128 : Courbes électrochimiques de batteries LCP/LAGP/POE/Li avec des ratios dans les électrodes 
composites contenant LCP de 25-60-15 et 10-75-15 
Ces résultats mettent en avant l’importance des proportions des constituants de l’électrode 
composite sur les propriétés électrochimiques. L’écart de réversibilité entre les caractérisations 
faites en voie solide et en voie liquide vient du fait que LCPsol utilisé dans l’électrode composite 
n’est pas optimisé comme l’est LiFePO4 dans les prototypes précédents. Aucune dispersion des 
particules ou coating carbone des grains de LCP n’a pour le moment été réalisée.  Cet écart 
peut aussi probablement provenir de la perte de contacts entre la matrice électrolytique et les 
grains de LCP durant la charge de la batterie suite à une variation volumique trop importante 
des grains de LCP suite à l’extraction du lithium (discuté dans le chapitre 3). Aucune donnée 
n’existe pour le moment sur la variation volumique de LiCoPO4 en fonctionnement. Ces 
résultats sont très encourageants pour le développement de prototypes mis en forme par SPS 




d) Comparaison LCP-micro et LCP-sol en « tout solide » 
La comparaison du comportement électrochimique entre LCP-micro et LCP-sol est réalisée sur 
des demi-cellules mises en forme par SPS avec des épaisseurs d’électrode composite d’environ  
1,3 mm et d’électrolyte d’environ 520 µm. Ces épaisseurs exagérées nécessiteront d’effectuer 
les mesures à 100°C et C/40 pour permettre l’extraction de lithium des électrodes composites. 
Pour être caractérisée vis-à-vis du lithium métal, l’interface Li et LAGP est séparée par une 





L’influence du régime de cyclage est montrée dans le cas de l’utilisation de LCP-micro (Figure 
129 a) avec une diminution de la polarisation à température équivalent pour une diminution du 
régime de C/40 à C/80. L’influence de la température de cyclage sur les propriétés est mise en 
avant dans le cas de l’utilisation de LCP-sol (Figure 129 b), plus la température de cyclage est 
élevée et plus les échanges de lithium sont importants à régime équivalent.  
 
Figure 129 : Tests électrochimiques demi-cellules épaisses mises en forme par SPS (650°C-100MPa-2min)  
avec a) LCP-micro et b) LCP-sol 
Dans le cas de LCP-micro (Figure 129 a), l’extraction de lithium de LCP est faible (inférieure à 
0,05 à C/40) avec une forte irréversibilité. Au contraire dans le cas de LCP-sol à C/40 et 100°C 
(Figure 129 b), la batterie permet l’extraction de 0,5 lithium pendant la charge avec la 
réinsertion de 0,4 lithium à la décharge. La forte polarisation des deux cellules (0,8V à 100°C) 
est due notamment aux épaisseurs exagérées des cellules. Après 4 cycles, la demi-cellule 
composée de LCP-sol ne fonctionne plus et présente des fractures absentes dans le cas de LCP-
micro.  
Les différences de comportement électrochimiques entre LCP-micro et LCP-sol confirment une 
faible activité de LCP lorsque les grains sont de l’ordre de 10 µm. L’activité de LCP est fortement 
augmentée lorsque la microstructure est de 0,2 µm. Les écarts de comportement observés 
entre les tests réalisés avec un électrolyte liquide sont attribués à une trop faible optimisation 
de la formulation de LiCoPO4 (sans coating, dispersion, ...) et forte polarisation liée à l’épaisseur 
exagérée des couches actives. 
Malgré des propriétés électrochimiques plus intéressantes dans le cas de granulométries plus 
fines, la diminution de la taille des grains engendre également une diminution de la 
température de frittage. Dans le cas de LiCoPO4, la température de frittage du LCP-sol est 
équivalente à celle de l’électrolyte générant ainsi des cellules plus compactes qu’en utilisant le 
LCPmicro. Le bon fonctionnement des batteries « tout solide » est rendu possible par la 
présence d’une légère porosité au sein des électrodes composites autorisant de faibles 
variations volumiques des matériaux actifs pendant le cyclage. La réduction de cette porosité 
dans le cas où les électrodes composites sont trop compactes engendre la présence de 
contraintes à l’origine de l’éclatement des électrodes après quelques cycles. 
IL est donc important de maîtriser la granulométrie du matériau actif utilisé en faisant un 
compromis entre propriétés électrochimiques et tenue mécanique dans le cas particulier de 






L’application du protocole expérimental établi dans le chapitre 3 pour déterminer  la 
compatibilité des matériaux, les paramètres de mise en forme, et l’importance des proportions 
des différents matériaux présents dans les électrodes composites en fonction des 
microstructures a permis d’étudier le comportement de LiCoPO4 vis-à-vis du LAGP pour la mise 
en forme d’électrodes composites. Ce matériau présente un plateau en charge à 4,8V vs Li+/Li 
soit un potentiel supérieur à la limite fixée par les électrolytes liquides. L’assemblage et la 
caractérisation de ce composé à des potentiels de 5,5 V sans réaction de l’électrolyte ouvrent la 
voie vers le développement de batteries à très haut potentiel (limite de stabilité de LAGP = 7 V). 
Il a également permis de mettre en avant l’importance du contrôle de la granulométrie de la 
matière active sur la mise en forme, le maintien des contacts et les propriétés 
électrochimiques. 
 
III. Réduction de la température de mise en forme 
L’inconvénient majeur de l’utilisation du frittage flash dans la mise en forme de batteries « tout 
solide » en une seule étape réside dans la température d’assemblage. Cette température est 
intrinsèque au matériau d’électrolyte servant de liant à l’ensemble du bloc monolithique. 
L’utilisation de certains matériaux d’électrodes est alors impossible de par une température de 
mise en forme induisant une réaction entre l’électrolyte et le matériau d’électrode ou une 
carboréduction au contact du graphite. C’est pourquoi par exemple, Li3V2(PO4)3 peut être 
assemblé (sous pression de 100 MPa) à 680°C alors que le LiFePO4 limite la mise en forme à 
650°C. Un des points clés permettant d’augmenter considérablement le nombre de candidats 
potentiels serait, à compacité égale, de réduire la température de mise en forme de 
l’électrolyte solide. Pour cela, deux approches ont été envisagées, la première approche est de 
jouer sur le couple pression/température. La seconde est de synthétiser un nouveau matériau 
d’électrolyte se densifiant à une température inférieure. 
 
1. Mise en forme sous haute pression 
Il a été discuté dans le chapitre 1 de l’influence du couple pression /température sur le frittage. 
Plus la pression appliquée par SPS est importante et plus la température de frittage est réduite 
à compacité égale. La pression limite accessible avec une matrice et des pistons en graphite est 
de 100 MPa. A cette pression, la température de mise en forme permettant d’obtenir des 
batteries compactes (au minimum à 85%) la plus basse envisageable est de 650°C. Pour réduire 
cette température il faudrait donc augmenter la pression ce qui nécessite de modifier les 
matrices et pistons utilisés. 
Les matrices en carbure de tungstène (WC) Figure 130 permettent l’application de pressions 20 
fois supérieures à celles des matrices en graphite (quelques GPa), avec l’inconvénient de la 
possible diffusion à haute température (> 700°C) de cobalt dans les échantillons (chapitre 1). 
Cette limite n’en est pas une dans notre cas vu que toutes les mises en forme sont réalisées à 






Figure 130 : Matrices de 8 mm  de diamètre en WC et en graphite 
Pour pouvoir comparer l’impact de cette augmentation de pression sur la compaction du LAGP, 
3 expériences ont été réalisées avec 0,3 g du même batch de LAGP :  
 600°C-100MPa-2min dans une matrice en graphite 
 600°C-100MPa-2min dans une matrice en WC  
 600°C-1GPa-2min dans une matrice en WC 
Le contrôle des pastilles par DRX confirme qu’elles sont constituées uniquement de LAGP et 
aucune diffusion de cobalt n’est observée.  
Les valeurs des compacités des différents échantillons (Tableau 9) montrent qu’à pression et 
température équivalentes (100MPa-600°C), l’utilisation de matrice en graphite ou en WC ne 
génère pas de changements de densification importants. Par contre, à température équivalente 
(600°C) L’augmentation de la pression de 100MPa à 1GPa permet d’obtenir une augmentation 
significative de la compaction de 55 à 86%. 
Matrice-pression Graphite-100MPa WC-100MPa WC-1GPA 
Compacité (en %) 52 55 86 
Tableau 9 : Compacités en fonction des matrices et des pressions employées. 
Pour pouvoir estimer l’influence de l’augmentation de la pression sur un assemblage complet 
de la cellule, deux batteries identiques (LFP 50mg / LAGP 50mg / LVP 100mg) sont mises en 
forme dans la configuration classique pour la première (650°C-100MPa-2min-matrice en 
graphite) et à haute pression dans une matrice en WC pour la seconde (1GPa-550°C-2min). Les 
courbes de pression et déplacement relatif en fonction de la température sont présentées 
Figure 131. 
La température de début de frittage est déterminée sur les courbes d’évolution de la pression 
en fonction de la température comme il a été discuté dans le chapitre 3. L’augmentation de la 
pression d’un facteur 10 permet de réduire la température de frittage de 85°C.  
L’utilisation d’une matrice en WC à 550°C seulement (1GPa-2min) conduit à une cmpacité de 
88%, équivalente à celle de 89% obtenue avec une matrice en graphite à 650°C (100MPa-2min). 
Ainsi, l’utilisation de matrices en WC permet d’augmenter la pression se traduisant par 
l’obtention d’une compacité équivalente pour une diminution drastique de la température de 
frittage. L’optimisation de ce couple P/T devrait ouvrir la voie vers l’utilisation de matériaux 






Figure 131 : Pression et déplacement relatif en fonction de la température pour la mise en forme d’une batterie 
« tout solide » LFP/LAGP/LVP par SPS avec une matrice a) en graphite et b) en WC 
Cependant la coupure brutale de la pression en fin de traitement SPS engendre la formation de 
fissures dans les «électrodes composites comme le montre la Figure 132. Ces fissures peuvent 
aller jusqu’à la rupture de l’échantillon pendant le démoulage ou le polissage. Pour pouvoir 
utiliser des pressions aussi élevées, il faudra adapter le temps de frittage, la vitesse de montée 
en température et surtout la vitesse de relaxation de la pression pour éviter la formation de 
fissures dans les électrodes composites. 
Il est cependant nécessaire de conserver une certaine porosité pour contenir les variations 
volumiques des matériaux d’électrode et éviter l’éclatement des électrodes. Il sera intéressant 
dans ce cas de s’intéresser à un système modèle comme celui développé dans le chapitre 2 
pour quantifier l’impact de ces hautes pressions sur les cinétiques de réaction (comme par 






Figure 132 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés en mode composition de la tranche de la batterie mise en 
forme à 550°C-1GPa-2min 
 
 
2. Nouveaux matériaux d’électrolytes solides 
a) Généralités 
La recherche de nouveaux matériaux d’électrolyte solides plus performants est primordiale. 
L’électrolyte solide est le liant des batteries « tout solide » monolithiques. Les matériaux 
assemblés avec ce dernier doivent se mettre en forme à une température voisine ou plus 
élevée et ne pas réagir ensemble à la température de mise en forme. C’est pourquoi il serait 
intéressant de trouver un matériau d’électrolyte solide se mettant en forme à la température la 
plus basse possible. Il faudrait aussi que ce matériau possède des propriétés de conduction 
supérieures à celles du LAGP pour permettre une utilisation à température ambiante. Un 
dernier point important, il faudrait également que ce matériau présente une fenêtre de 
stabilité électrochimiques comprise entre 0 et 6 V vs. Li+/Li pour permettre à la fois l’utilisation 
de matériaux à bas et haut potentiel de fonctionnement respectivement à l’électrode négative 
et positive. 
 
b) Tentatives d’amélioration du Li1,5Al0,5Ge1,5(PO4)3 (LAGP) 
Le LAGP est le matériau d’électrolyte utilisé dans les prototypes précédemment réalisés. Le 
choix de ce matériau vient de sa relativement faible température de mise en forme (600°C), de 
sa fenêtre de stabilité électrochimique (1,8 à 7V vs Li+/Li) [117] et de ses propriétés de 
conduction (≈10-4 S.cm-1 à 25°C) [118]. Le LAGP reste un excellent candidat pour les applications 
visées, cependant, sa température de mise en forme limite fortement le nombre de matériaux 





à plus basse température. De plus, la limite basse de la fenêtre de stabilité électrochimique du 
LAGP (1,8V vs. Li+/Li) ne permet pas l’utilisation de matériaux d’électrode négative bas potentiel 
comme le graphite ou Li4Ti5O12 (1,55 V vs Li
+/Li) [119] qui permettraient d’augmenter fortement 
les densités d’énergie des prototypes mis en forme. 
 
i. Structure NASICON 
La phase Na1+xZr2SixP3-x012 (0 < x < 3) offrant des propriétés de conductions comparables à celles 
de la phase β’’ alumine mais de manière tridimensionnelle a été synthétisée par Hong et 
Goodenough dans la fin des années 70 [120-122] et porte le nom de NASICON pour « Na 
SuperIonic Conductor ». Cette structure est constituée d’octaèdres ZrO6 reliés par les sommets 
à des tétraèdres XO4 (X = P, Si). Les ions Na
+ occupent les sites interstitiels de la structure reliés 
tridimensionnellement. Ces structures de type NASICON existent également dans le système 
lithium LiM2(PO4)3 et ont démontré de nombreuses possibilités de substitutions de métaux M
4+ 
envisageables (M  = Ti, Zr, Hf, Ge, Sn) [123-125]. Les ions Li+ sont susceptibles d’occuper deux 
sites A1 et A2. Dans le cas LiM2(PO4)3, seul le site A1 est occupé en totalité. Ce type de structure 
autorise également des solutions solides pour lesquelles un métal M’3+ et un ion Li+ substituent 
un métal M4+ (Li1+x(M2-x
4+M’x
3+)(PO4)3 avec M’ = Al, Cr, Ga, Fe, In, Sc, Lu, Y, La, Yb) [123, 124, 
126, 127], dans ce cas les ions  Li+ supplémentaires occupent le site A2. D’autres substitutions 
sont reportées avec des métaux M5+ dans la structure (Nb, Ta, Sb) [128-130]. 
La conductivité maximale dans ces systèmes (10−3 S.cm−1 at 300 K) a été reportée pour x ≈ 0.3 
dans la solution solide Li1+xTi2−xAlx(PO4)3. La présence de Ti
4+ dans ce composé impose une limite 
basse de la fenêtre de stabilité électrochimique trop élevée (réduction facile du Ti4+ en Ti3+ à 
2,4V vs. Li+/Li).  Il est donc nécessaire de travailler avec une solution solide sans titane. Les 
meilleurs candidats semblent être les composés issus de la solution solide Li1+xGe2−xAlx(PO4)3. Le 
composé Li1,5Al0,5Ge1,5(PO4)3 qui présente la conduction ionique la plus élevée (2.10
-4 S.cm−1 à 
300 K [118]), constitue le matériau de départ de cette étude.  
Le LAGP cristallise dans le système hexagonal (groupe d’espace R-3c). Le volume de maille du 
LAGP est de 1218 Å3. Il possède une structure de type NASICON avec Al3+ et Ge4+ dans les sites 
octaédriques reliés par les sommets aux tétraèdres PO4 (Figure 133). Les ions lithium occupent 
les sites A1 (Figure 133). La conduction des ions Li
+ se fait à travers les tunnels de conduction. Si 
le tunnel est trop étroit, l’ion ne sera pas mobile et au contraire s’il est trop large, l’ion aura 
tendance à se lier avec un oxygène ne restant pas au centre du tunnel, ces deux phénomènes 
régissant la conduction des ions lithium. Aono et al. ont montré que le volume de la maille 
correspondant à la taille de tunnel optimale et l’énergie d’activation la plus faible est de 1310 






Figure 133 : Structure type NASICON de LiGe2(PO4)3  
 
ii. Stratégies abordées 
Le but de cette étude est de conserver voire d’améliorer les propriétés de conductions du 
LAGP, diminuer sa température de mise en forme et abaisser son potentiel limite d’utilisation 
de 1,8V vs. Li+/Li pour permettre l’utilisation de Li4Ti5O12 à l’anode (matériau à faible variation 
volumique en fonctionnement). Pour éviter une température de mise en forme trop importante 
(1000°C), le zirconium et l’hafnium ne seront pas utilisés et pour ne pas augmenter le potentiel 
de limite basse, le titane sera proscrit. Le volume de maille étant inférieure au volume optimum 
(1218 contre 1310 Å3), il faudra substituer un métal ayant un rayon ionique de taille supérieur 
au germanium (r = 0,53 Å en coordinance 6) [132] en supposant que ces substitutions suivent 
une loi de Végard.  
L’utilisation de tantale Ta5+ permettrait d’abaisser le potentiel limite d’utilisation [133] et l’ion 
Ta5+ possède un rayon ionique de  0,64 Å plus large que le rayon ionique du germanium 
(0,53 Å). Cette substitution permettrait donc d’augmenter le volume de la maille du NASICON 
formé pour s’approcher de la valeur optimale. 
 Peu de travaux sont reportés dans la littérature sur la substitution du tantale au germanium ou 
à un autre métal [130, 134]. Nous avons décidé de nous intéresser à cette substitution à partir 
du LAGP selon différentes approches décrites dans le Tableau 10. 
substitutions nomenclature solution solide 
Ta5+  Li+ + Ge4+ LAG-Ta-y Li1,5-xAl0,5Ge1,5-xTax(PO4)3 
Ta5+ + 2Li+  Al3+ + Ge4+ LAG-Ta-x Li1,5+2xAl0,5-xGe1,5-xTax(PO4)3 
Ta5+ + Zn2+  Al3+ + Ge4+ LAG-Ta-Zn Li1,5Al0,5-xGe1,5-xTaxZnx(PO4)3 
Ta5+ + Mg2+  Al3+ + Ge4+ LAG-Ta-Mg Li1,5Al0,5-xGe1,5-xTaxMgx(PO4)3 





La substitution d’un métal M5+ à un métal M4+ nécessite des retraits de lithium pour maintenir 
l’électroneutralité du composé. Dans cette configuration, le tantale occuperait les sites 
octaédriques libérés par le germanium et, pour conserver l’électroneutralité, le nombre de 
lithiums présents diminuerait en vidant le site A2 puis le site A1 pour les x supérieurs à 0,5. Le 
fait d’enlever des lithiums pourrait nuire aux propriétés de conduction. Pour ne pas réduire le 
nombre de lithium présent dans la phase mais au contraire l’augmenter, il est possible 
d’échanger Ta5+/2Li+ au couple Al3+/Ge4+. Dans ce cas, ces substitutions placeraient le tantale et 
la moitié des lithiums dans les sites octaédriques occupés par l’aluminium et le germanium et 
l’autre moitié des ions Li+ irait dans les sites A2. L’augmentation de volume attendue doit être 
plus importante que dans la première configuration du fait que l’ion Li+ en coordinence 6 
présente un rayon ionique de 0,76 Å  alors que celui de l’ion Al3+ et de 0,535 Å. Ces deux 
configurations changent le nombre d’atomes présents dans la structure. 
D’autres configurations envisagées permettant de conserver l’électroneutralité mais également 
le nombre d’atomes dans la maille (notamment de lithium) seraient d’échanger le couple 
Ge4+/Al3+, présents dans les sites octaédriques, par un couple  Ta5+/M2+. Les deux métaux 
choisis sont Mg2+ et Zn2+ réputés pour abaisser les températures de synthèse et de mise en 
forme des composés [135-137] et présentant des rayons ioniques supérieurs à celui de Al3+ 
(r(Mg2+) = 0,72 Å r(Zn2+) = 0,74 Å) mais pas trop éloignés comme l’aurait été Ca2+ (1,00 Å). A ce 
jour, aucune substitution dans les électrolytes solides lithium de structure NASICON n’est 
reportée pour des métaux M2+. 
 
iii. Evolutions des paramètres de maille et des propriétés 
 cas de la configuration Li1,5Al0,5-xGe1,5-xTaxZnx(PO4)3 
Pour éviter de surcharger ce manuscrit, seul l’exemple de la solution solide 
Li1,5Al0,5-xGe1,5-xTaxZnx(PO4)3 sera discuté dans ce chapitre. La substitution du couple Ta
5+/Zn2+ au 
couple Ge4+/Al3+ dans le LAGP se fait par synthèse en voie solide à partir des réactifs Li2CO3, 
GeO2, NH4H2PO4, Al(OH)3, Ta2O5 et ZnO dans les conditions stœchiométriques avec un excès de 
10% en masse de Li2CO3. Le mélange des réactifs est broyé dans un mortier en agate puis recuit 
sous air une première fois à 450°C avec une vitesse de montée en température lente (2°C.min-1) 
pendant 5 heures. La vitesse de ce recuit est lente pour contrôler le dégazage des carbonates et 
ammoniums se décomposant et éviter que les réactifs soient expulsés de la nacelle pendant le 
recuit. Un deuxième recuit de 10 heures sous air est effectué à 800°C pour former la phase de 
type NASICON suivi d’un troisième à 850°C pour homogénéiser le produit formé. Entre chaque 
recuit, les produits sont broyés et caractérisés par DRX (Figure 134). Les diffractogrammes 
expérimentaux présentés sur le Figure 134 montrent que la phase est bien obtenue après un 
recuit à 800°C avec des traces de Li4P2O7 (raie peu intense à 20,5° 2θ) et d’AlPO4 (épaulement à 






Figure 134 : Diffractogrammes RX calculé de LAGP et expérimentaux des produits des différents recuits visant à 
synthétiser le composé Li1,5Al0,5Ge1,5(PO4)3  
Les poudres ainsi synthétisées sont mises en forme par SPS selon les paramètres d’assemblages 
des prototypes précédents [32] (680°C-100MPa-2min) dans le but d’obtenir des pastilles de 
8 mm  de diamètre et de 1 mm d’épaisseur (0,3g). La montée en température est de 100°C.min-
1 jusqu’à 550°C (en 5 minutes) puis de 550 à 680°C en 3 minutes suivi d’un palier de 2 minutes à 
680°C. La montée en pression est également effectuée en deux étapes : une première montée 
de la pression initiale à 50 MPa en 1 minute et une seconde de 50 à 100 MPa en 2 minutes, 
suivies d’un plateau à 100 MPa pendant le reste de la mise en forme (7 minutes). Les composés 
mis en forme par SPS ne subissent aucune modification structurale. Le traitement thermique 
sous pression permet, en plus de la mise en forme, de permettre une homogénéisation du 
produit de par un recuit supplémentaire (Figure 134).    
L’analyse des pastille ainsi formées démontre l’existence de la solution solide 
Li1,5Al0,5-xGe1,5-xTaxZnx(PO4)3 ayant une structure de type NASICON pour x compris entre 0 et 0,3 
(Figure 135). Pour les valeurs supérieures à 0,3, les raies de diffraction des phases TaPO5 et 
Ta2O5 sont visibles sur les diffractogrammes expérimentaux. Les phases formées sont 
accompagnées d’impuretés présentes dans le LAGP de départ attribuées à la formation de 
Li4P2O7 et GeO2 en très faibles quantités au court de la synthèse. Il est important de noter que 
la mise en forme par SPS permet d’améliorer l’homogénéité du produit de par un traitement 






Figure 135 : Diffractogrammes RX calculé de LAGP et expérimentaux des composés issus de la solution solide 
Li1,5Al0,5-xGe1,5-xTaxZnx(PO4)3 à x = 0 ; 0,1 ; 0,2 et 0,3 
Le profil des diffractogrammes expérimentaux est affiné selon la méthode de Le Bail avec le 
logiciel fullprof dans le but de déterminer l’évolution des paramètres de mailles. L’affinement 
se fait sur deux phases : la principale étant la structure de type NASICON à partir des 
paramètres de maille du LAGP initial et la phase Li4P2O7 ayant l’intensité relative la plus 
importante des phases parasites en présence. Tous les paramètres sont affinés dans chacune 
des deux phases. Un exemple d’affinement par cette méthode est présenté pour 






Figure 136 : Affinement par la méthode de Le Bail du diffractogramme expérimental de Li1,5Al0,4Ge1,4Ta0,1Zn0,1 
L’affinement des diffractogrammes expérimentaux des pastilles des composés 
Li1,5Al0,5-xGe1,5-xTaxZnx(PO4)3 (pour x = 0-0,1-0,2 et 0,3) a permis d’extraire les paramètres de 
mailles des composés. La substitution du couple Ta5+/Zn2+ au couple Ge4+/Al3+ dans les sites 
octaédriques engendre une augmentation des paramètres de maille a et c, et donc du volume 
de la maille, linéairement avec le taux de substitution comme le montre la Figure 137 (loi de 
Végard pour Ge1,5-xAl0,5-xTaxZnx dans les sites octaédriques de la structure Nasicon). 
 





La mise en forme de ces composés ayant été faite avec les mêmes paramètres SPS, il est 
possible de suivre sur un même graphique l’évolution de la pression en fonction de la 
température pendant la mise en forme par SPS pour les différents taux de substitution (Figure 
138). Le frittage commence au moment où la valeur de la pression du plateau de 100 MPa 
diminue brusquement comme il a été discuté dans le chapitre 3.  
 
Figure 138 : Courbes SPS de pression en fonction de la température des composés issus de la solution solide  
Li1,5Al0,5-xGe1,5-xTaxZnx(PO4)3 à x = 0 ; 0,1 ; 0,2 et 0,3 
La comparaison des courbes de pression (Figure 138) permet d’observer un décalage de la 
température de début de frittage vers les températures plus faibles avec l’augmentation du 
taux de substitution (valeurs reportées sur la Figure 138). 
Une fois les paramètres de mailles déterminés, les densités théoriques sont calculées en ne 
prenant pas en compte les phases parasites présentes dans l’échantillon. La différence 
engendrée par la présence de ces phases à 5% en masse chacune (largement au dessus de la 
réalité) est inférieure à 1% de la densité théorique du composé seul (ρ(GeO2) = 3,95 g.cm
-3, 
ρ(Li4P2O7) = 2,35 g.cm
-3 et ρ(Li1,5Al0,3Ge1,3Ta0,2Zn0,2(PO4)3) = 3,6 g.cm
-3). Les pastilles obtenues présentent 
toutes des compacités supérieures à 90%. 
Les pastilles sont ensuite caractérisées par spectroscopie d’impédance entre 5MHz et 5Hz avec 
5 points par décade à l’aide d’un système piloté par LabVIEW  (appareil hp 4192a lf impedance 
analyzer) sous atmosphère inerte (N2) entre 300 et 600K avec un pas de 10°. Les diagrammes 
de spectroscopie d’impédance ont été analysés pour déterminer les valeurs de conduction 
totale (grain + joints de grain) afin de suivre l’évolution des propriétés de conduction en 






Figure 139 : Exemple de diagramme de Niquist pour une pastille de 8 mm de diamètre et de 1mm d’épaisseur du 
composé Li1,7Al0,3Ge1,3Ta0,2(PO4)3 à 400K 
 
Figure 140 : Courbes de ln(σ) en fonction de 1000/T des composés issus de la solution solide  





Les courbes de conductions en fonction de 1000/T (Figure 140) montrent que la conduction 
ionique diminue d’un facteur 2 avec l’augmentation du taux de substitution entre x = 0 et 0,1 et 
entre x = 0,1 et 0,2. Lorsque le taux de substitution est de 0,3, la conduction ionique de la 
pastille est 200 fois inférieure à celle du LAGP de départ (x = 0).  
La présence de Zn2+ ou de Mg2+ dans la structure permet de diminuer significativement la 
température de mise en forme des composés (jusqu’à 70°C). Malheureusement, cette 
diminution de la température de frittage s’accompagne d’une forte réduction de la conduction 
ionique malgré une augmentation des paramètres de maille s’approchant de la valeur optimale. 
Cette diminution pourrait s’expliquer par une différence de rayon ionique importante entre 
Ge4+, Al3+, Ta5+, Zn2+ et Li+ présents dans les sites octaédriques de la structure de type NASICON. 
Ces différences d’ordre de grandeur pourraient être à l’origine de déformations des tunnels de 
conduction des ions Li+ dans les sites A1 et A2. Ces déformations fixeraient les ions Lithium sur le 
bord d’un tunnel à cause des polarisabilités des ions trop éloignées (entre +2 et +5) comme 
observé dans le cas où les tunnels sont trop larges [131]. 
 
 Comparaison des différentes configurations 
Les différentes configurations testées présentent des solutions solides pour des valeurs de x 
comprises entre 0 et 0,3. Les incertitudes portant sur les volumes sont de l’ordre de ± 0,02 Å3. 
La substitution d’ions ayant un rayon plus important engendre une augmentation du volume de 
la maille (Figure 141). Les ions Mg2+, Zn2+ et Li+ présentant des rayons très proches (0,72 ; 0,74 
et 0,76 Å respectivement), les variations volumiques des différentes approches envisagées sont 
proches à l’exception de la  configuration La-Ta-y pour laquelle seul un ion est remplacé (et non 
2).  
 





Pour comparer l’influence des différentes configurations sur la conduction et la limite basse de 
potentiel, les propriétés des pastilles mises en forme pour un taux de substitution de 0,2 dans 
chacun des cas sont comparées dans les Figure 142 et Figure 143. 
Quelle que soit la configuration étudiée, la conduction apparaît inférieure à celle du composé 
non substitué (Figure 143). 
 
Figure 142 : Courbes de ln(σ) en fonction de 1000/T pour les différentes configurations à x=0,2 et  pour le 
composé initial 
Pour déterminer l’évolution de la limite basse de la fenêtre de stabilité des électrolytes solides 
synthétisés, les poudres des différentes configurations pour x = 0,2 et le LAG (x=0) sont utilisées 
en tant que matériaux d’électrode positive dans une batterie Li-métal classique. Pour que les 
électrodes soient conductrices, elles sont composées d’un mélange constitué de 20% en masse 
de Csp et 80% en masse des composés testés. Les batteries « Li0/LP30/Csp-composé testé » 
sont assemblées dans une cellule swagelock puis déchargées à un régime de C/10.  
Afin d’évaluer l’influence du germanium, les résultats obtenus sont comparés à ceux issus d’un 
échantillon supplémentaire : LiAlTa(PO4)3 (LATAP) [130] qui sera testé dans les mêmes 
conditions (Figure 143).  
Les courbes de décharge des deux extrêmes LAG et LATAP montrent que contrairement à ce qui 
était attendu, le Ta5+ a tendance à se réduire à un potentiel plus élevé que celui du Ge4+. Les 4 
configurations testées étant intermédiaires (LixGe1,3Ta0,2AlyM
2+
z(PO4)3) leurs courbes de 
décharge se superposent pour un nombre d’électrons échangés inférieures à 0,1 témoignant 







Figure 143 : Courbes de décharge des matériaux synthétisés pour les différentes configurations à x=0,2,  pour le 
composé initial et pour le composé LiAlTa(PO4)3 
En conclusion, la substitution de Ta5+ à Ge4+ génère une augmentation des paramètres de 
maille et donc du volume de la maille (corrélée à la taille des ions substitués). Les solutions 
solides des différentes configurations envisagées existent entre x = 0 et x = 0,3. Au-delà de ce 
taux de substitution, le tantale supplémentaire n’entre pas dans la structure de type NASICON 
et se trouve sous la forme de Ta2O5 ou TaPO5 selon les substitutions envisagées. Les potentiels 
de réduction des composés contenant les ions Ta5+ sont plus élevés que ceux ne contenant que 
du Ge4+. Il n’a donc pas été possible d’abaisser la limite de potentiel basse d’utilisation de tels 
électrolytes solides. Les propriétés de conduction des 4 configurations envisagées diminuent 
avec le taux de substitution lié à la différence de taille et de polarisabilité des ions substitués. 
Seule la température de frittage est abaissée par la présence de zinc ou de magnésium dans la 
structure. 
Les matériaux synthétisés au cours de cette étude n’ayant pas permis d’augmenter les 
propriétés de conductions et la fenêtre de stabilité électrochimique, ils n’ont pas été utilisés 
pour l’assemblage de prototypes, malgré une réduction significative de la température de 
frittage. Il sera donc important de réduire les épaisseurs d’électrolyte pour diminuer la 
résistivité (polarisation) des cellules assemblées en une seule étape par SPS. L’utilisation de 
matériaux actifs à bas potentiel pour l’électrode négative n’est pas envisageable avec ces 





par ce procédé, il faut envisager l’utilisation de matériaux actifs à haut potentiel à l’électrode 
positive. 
iv. Conclusion 
Le matériau d’électrolyte LAGP (Li1,5Al0,5Ge1,5(PO4)3), utilisé jusqu’à présent dans la mise en 
forme de batteries « tout solide » par SPS, possède des propriétés de conduction insuffisantes 
impliquant une température de fonctionnement de 80°C des prototypes assemblés. La 
température de mise en forme de ce dernier ne permet pas l’assemblage de certains composés 
réagissant ou se frittant à des températures inférieures. Il sera donc primordial de réduire la 
température de mise en forme de l’électrolyte. Un dernier point limitant réside dans le 
potentiel de stabilité de cet électrolyte qui ne permet pas l’utilisation de matériau d’électrode 
bas potentiel, limitant ainsi fortement l’augmentation de la densité d’énergie des batteries 
assemblables en « tout solide ». Les tentatives de substitution des couples Ta5+/Zn2+ et 
Ta5+/Mg2+ au couple Ge4+/Al3+ dans le composé Li1,5Al0,5Ge1,5(PO4)3 ont permis de réduire de 
manière significative la température de début de frittage (70°C pour un taux de substitution de 
0,3). Toutefois, le prix à payer pour cette réduction de la température de mise en forme est une 
baisse des propriétés de conduction avec l’augmentation du taux de substitution (divisé par 4 
pour x = 0,2). L’explication des pertes de conduction vient d’une différence importante de 
polarisabilité entre les ions M2+ et M’5+ dans la structure. Un second inconvénient généré par 
ces substitutions est l’augmentation de la limite basse de potentiel de stabilité électrochimique 
du composé NASICON liée à la réduction de Ta5+, réduction à un potentiel supérieur à celle de 
Ge4+.  
 
IV. Transfert à d’autres systèmes 
L’approvisionnement en lithium pose de nombreuses questions à l’heure actuelle. Le coût du 
lithium avec l’augmentation constante de la demande du nombre d’accumulateurs Li-ion et 
ceux attendus avec les véhicules électriques risque d’augmenter fortement. Une des réflexions 
actuelle serait de relancer l’intérêt  du système sodium qui présente également des densités 
d’énergie intéressantes en vue d’une commercialisation.  
Le transfert de la technologie « tout solide » au système sodium semble envisageable à la vue 
du nombre d’électrolytes solides bons conducteurs susceptibles d’être utilisés,  comme les 
phases β et β’’-Al2O3 pouvant être obtenue par différentes voies de synthèse et donc avec une 
large gamme de granulométrie [138-143], et de la même manière les Nasicons Na3Zr2Si2PO12 
[120-122, 144]. 
Un système « tout solide » fonctionnant à 80°C a déjà été reporté en préparant une pastille de 
Nasicon par frittage à chaud et en y déposant des couches minces contenant les matériaux 
d’électrode par screen printing [145]. Cette première approche est intéressante, mais pour 
autoriser des densités d’énergie surfaciques importantes, il semble indispensable d’utiliser des 







En s’appuyant sur les travaux antérieurs dans le cas du système lithium et en combinant les 
résultats des chapitres 2 et 3, nous avons proposé des optimisations de la préparation des 
échantillons, en jouant sur la couche électrolytique centrale (épaisseur et planéité). 
L’intégration des collecteurs de courant dans l’assemblage par SPS a permis de réduire le 
nombre d’étapes pour aboutir à l’objet fini et rend ainsi possible la mise en forme de cellules 
complexes en une seule étape. 
Il a été montré que la réduction de la granulométrie moyenne du composé de matière active 
permet de diminuer les chemins de diffusion à l’origine d’une amélioration des propriétés 
électrochimiques. Cependant, cette réduction de taille de grains s’accompagne d’une 
augmentation de la réactivité et d’une réduction de la température de frittage pouvant devenir 
critique si elle devient inférieure à celle du matériau d’électrolyte. Il est donc nécessaire de 
faire un compromis entre performances électrochimiques et tenue en cyclage pour déterminer 
la granulométrie optimale. 
Malgré les différentes améliorations apportées, il reste toujours des optimisations à faire, 
notamment en commençant par le choix des matériaux.  
Une des premières limites réside dans la température de mise en forme de l’électrolyte trop 
élevée pour éviter la réactivité dans certains cas (en présence de C). L’utilisation de matrices en 
carbure de tungstène, autorisant des pressions plus de 10 fois supérieures celles 
précédemment utilisées, permettent de réduire la température de mise en forme de 100°C 
pour une compaction équivalente.  
Une seconde approche a été de réaliser des substitutions dans le LAGP notamment en 
substituant les couples Ta5+/Zn2+ et Ta5+/Mg2+ au couple Ge4+/Al3+. Une réduction de la 
température de mise en forme jusqu’à 70°C a pu être atteinte cependant cette réduction 
s’accompagne d’une perte drastique des propriétés de conduction rendant alors inutilisables 
ces composés pour l’application visée. Il sera donc nécessaire de synthétiser de nouveaux 













Les spécificités du SPS sont issues de l’application d’une pression et de la montée en 
température rapide via le passage d’un courant continu pulsé à travers la matrice et 
l’échantillon si ce dernier est conducteur. Nous avons pu voir en faisant varier et en dissociant 
les paramètres machine « pression » et « passage du courant » à travers les échantillons 
étudiés (Cu-V2O5) que la pression joue un rôle primordial dans la rapidité du processus alors 
qu’au contraire le courant ne semble pas influencer la réactivité. Ainsi, l’utilisation du SPS 
permet, dans le cas de la réactivité et de la mise en forme, de réduire considérablement le 
temps et la température de traitement nécessaires grâce à la mise en contact des grains de 
réactifs sous pression et à une vitesse de montée en température importante. Ces conditions 
permettent ainsi de limiter la croissance cristalline offrant des microstructures fines dans le cas 
de la réactivité et une conservation de la microstructure initiale dans le cas de l’assemblage. 
Dans ces conditions de réactivité accélérée, le choix de matériaux thermodynamiquement 
stables pendant la mise en forme par SPS est primordial pour obtenir d’excellents contacts 
solide/solide par cette technique. La modification des paramètres de frittage (température, 
temps de maintien, relâchement progressif de la pression, ...) et la microstructure des 
matériaux à assembler jouent un rôle important sur la qualité des contacts au sein des 
composites mis en forme. 
L’assemblage de batteries « tout solide » massives dans un système modèle (cuivre) a été 
rendu possible par l’utilisation du SPS. Cette technique permet d’obtenir des batteries 
compactes, autosupportées et présentant des performances nettement supérieures à celles 
mises en forme par pression à froid, témoignant ainsi de la qualité des contacts solide/solide 
générés par le frittage de l’électrolyte solide.  
L’évolution des contacts en charge/décharge des batteries à l’interface électrolyte/métal 
montre que la technologie « tout solide » est particulièrement sensible aux contraintes 
générées par la croissance de dendrites dans un milieu compact à l’origine de pertes 
importantes de contacts solide/solide irréversibles, expliquant essentiellement la chute rapide 
de la capacité des batteries testées.  
Dans le cas de l’interface électrolyte/électrode, les variations volumiques générées par les 
insertions-désinsertions des ions dans le matériau actif étant moins importantes, il est possible 
de conserver la majeure partie des contacts après plus d’une trentaine de cycles. 
Le transfert de la technologie « tout solide » à un système plus applicable, comme les batteries 
Li-ion, nécessite la résolution de problèmes « matériaux » absents dans le cas des systèmes 
modèle (température de frittage basse, conduction ionique élevée à température ambiante). 
L’optimisation de la mise en forme a permis de réduire la résistivité de ces cellules, en jouant 
sur l’épaisseur de la couche électrolytique centrale, sans pour autant permettre leur utilisation 
à température ambiante. Il est également possible de réduire la température de mise en forme 
limitant l’emploi de certains matériaux, et ce en augmentant fortement la pression (couple 
pression/température) par l’usage de matrices adaptées (WC/Co). Malgré ces avancées, les 





particulièrement au niveau de la dispersion des matériaux présents dans les électrodes 
composites, ce qui permettrait d’optimiser la formulation (et donc la densité d’énergie) ainsi 
que les contacts solide/solide.  
Des tests supplémentaires, effectués dans le but de déterminer avec précision la compaction 
optimale des cellules en ajustant les paramètres de frittage en fonction de la taille de la cellule 
désirée, permettent de préserver les contacts et ainsi d’augmenter la durée de vie des 
prototypes. Des tests à hautes températures valideraient le haut degré de sûreté de ces 
batteries ouvrant par la suite le champ d’applications à des fonctionnements dans des 
conditions extrêmes (niches technologiques).   
L’utilisation d’électrolytes solides stables à haut potentiel rendrait possible l’emploi de 
matériaux d’électrode travaillant au-delà de 4,3V et irait dans le sens d’une augmentation de la 
densité d’énergie de ce type de batteries. Il serait donc intéressant de synthétiser de nouveaux 
matériaux d’électrodes à haut potentiel, leur utilisation actuelle étant limitée par la réactivité 
des électrolytes organiques polymères disponibles.  
De manière plus fondamentale, un travail de recherche important est nécessaire pour 
permettre l’utilisation de batteries « tout solide » à température ambiante en commençant par 
la recherche de nouveaux matériaux d’électrolyte solide orientés vers ce type de mise en forme 
à savoir des matériaux bons conducteurs ioniques à l’ambiante présentant une température de 
frittage basse ainsi qu’une fenêtre de stabilité électrochimique la plus large possible.  
Il est envisageable de transférer cette technologie à d’autres systèmes nécessitant la mise en 
forme de composites requérant un frittage rapide dans le but de conserver la microstructure 
initiale et d’offrir des interfaces bien définies (pîles à combustible, magnétoélectricité, 
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I. Diffraction des rayons X sur poudre (DRX) 
1. Généralités 
Les rayons X ont été découverts en 1895 par le physicien Allemand Röntgen. C’est en 1913 que 
leur nature ondulatoire a été mise en évidence par Von Laue et Bragg (père et fils). Le principe 
de la diffraction des rayons X par les cristaux ayant alors été compris, il a fallu rendre compte 
du fait que la position angulaire d’une réflexion ne dépendait que des caractéristiques 
géométriques de la maille cristalline. La relation de Bragg (1924) établit ainsi qu’il y a 
interférence constructive pour une position angulaire θ (Figure 144) lorsque n = 2 dhkl sinθ 
(avec   la longueur d'onde du faisceau de rayons X incident, dhkl la distance inter-réticulaire 
d'une famille de plans d’indice (hkl), n l’ordre de réflexion et θ l’angle d'incidence du faisceau 
de rayons X avec l'échantillon) 
 
Figure 144 : Schéma du principe de diffraction 
La relation géométrique s’établissant entre les indices hkl et dhkl dépend du système cristallin 
considéré et de ses paramètres de maille. Dans le cas général elle s’écrit :  
1/dhkl² = 4sin² θ/² = h²a*²+k²b*²+l²c*²+2klb*c*cosα*+2hla*cosβ*+2hk*cosγ*  
où a*,b*,c*, α*, β* et γ* sont les paramètres de maille du réseau réciproque. 
L’intensité des raies de diffraction dépend de la nature et de la position des atomes au sein de 
la maille.  
 
2. Mesures classiques 
Les acquisitions ont été conduites sur des diffractomètre Seifert 3000TT équipés d’un détecteur 
à scintillation, d’un monochromateur arrière et d’une anticathode de cuivre (K1 = 1.5406Å et 
K2 = 1.54426Å). L’analyse s’effectue en mode réflexion, dans la géométrie Bragg-Brentano θ/ 
θ et θ/2θ (Figure 145). Les intensités sont mesurées tous les 0,02° (2θ) pendant 15 secondes 






Figure 145 : Schémas de montage des deux appareils indifféremment utilisés pour l'analyse par D.R.X sur poudre 
 
3. Micro-diffraction des rayons X sur poudre 
Les mesures de micro-diffraction sur poudres ont été réalisées à l’aide d’un diffractomètre D8 
Advance (Bruker) muni d’une fibre optique avant échantillon et d’un détecteur Lynx eyes. La 
largeur du faisceau RX incident est de 100µm. Le pas de la mesure est de 0,01° (2θ) avec un 
temps de comptage de 4 secondes entre 5 et 60° (2θ).  
 
Figure 146 : Photo de l’appareil D8 Advance en configuration micro-faisceau 
 
II. Microscopie électronique à balayage (MEB) 
1. Généralités 
Un faisceau  d'électrons incidents à une tension d'accélération donnée (généralement 20 keV) 
est envoyé sur la surface de l'échantillon. La surface de l’échantillon va interagir avec le 






Figure 147 : Schéma des différents rayonnements issus des interactions entre le faisceau incident et l’échantillon 
Dans ce manuscrit, nous nous sommes plus particulièrement intéressés aux électrons 
secondaires pour l’imagerie, rétrodiffusés pour le contraste chimique et aux rayons X 
caractéristiques pour l’analyse chimique.  
Le faisceau incident  diffuse dans l’échantillon constituant un volume d’interaction (poire de 
diffusion Figure 148) dont la forme dépend de la tension d’accélération des électrons du 
faisceau incident et du numéro atomique de l’échantillon. Les électrons et les rayonnements 
électromagnétiques produits par les interactions rayonnement/matière sont utilisés pour 
former des images ou réaliser des analyses chimiques. La profondeur de pénétration des 
rayonnements est reliée à l’énergie nécessaire pour sortir de l’échantillon afin d’être détectée. 
 
Figure 148 : Poire de diffusion 
Les électrons primaires issus du faisceau peuvent fournir de l’énergie à un électron faiblement 
lié permettant son éjection (ionisation). Cet électron éjecté possède généralement une faible 
énergie (< 50eV) et est appelé électron secondaire (Figure 149 a). Leur faible énergie ne leur 
permet pas de traverser une épaisseur importante de matière, c’est pourquoi ils sont situés à la 
surface proche de l’échantillon (Figure 148). Leur faible énergie cinétique rend leur déviation 
facile par une faible différence de potentiel (Figure 150 a) ce qui permet d’en collecter un grand 





faible interaction avec le volume de l’échantillon, les électrons secondaires ne donnent que peu 
d’informations sur le contraste de phase. 
 
Figure 149 : Schémas de formation des a) électrons secondaires, b) électrons rétrodiffusés et c) rayons X 
caractéristiques 
Les électrons rétrodiffusés sont des électrons du faisceau primaire qui ont réagi de façon quasi 
élastique avec les atomes de l'échantillon (Figure 149 b). Ils sont renvoyés dans une direction 
proche de leur direction d'origine avec une faible perte d'énergie. Du fait de leur grande 
énergie, les électrons rétrodiffusés peuvent traverser une importante épaisseur de matière à 
l’origine d’une résolution de l’image moins bonne que dans le cas des électrons secondaires 
(Figure 148). Les éléments chimiques possédant un numéro atomique élevé (charge positive du 
noyau plus grand) produisent d'avantage d'électrons rétrodiffusés que ceux ayant un numéro 
atomique faible. Il existe ainsi un contraste de phase entre les zones de l'échantillon avec 
numéro atomique élevé (plus blanches) et celles ayant un numéro atomique faible. Cette 
particularité permet de discerner aisément les grains de différents matériaux dans des 
assemblages de composites. 
Le détecteur d'électrons rétrodiffusés est placé à la verticale de l'échantillon dans l'axe du 
faisceau (afin de récolter le maximum d'électrons rétrodiffusés) c’est pourquoi la vision du 
relief ne sera pas très bonne avec ce détecteur (Figure 150 b). Suivant le type de détecteur 
utilisé, les électrons rétrodiffusés fournissent une image topographique (contraste fonction du 
relief) ou une image de composition (contraste fonction du numéro atomique). 
 
Figure 150 : Schéma des emplacements des détecteurs a) d’électrons secondaires, b) électrons rétrodiffusés et c) 
rayons X caractéristiques 
Le faisceau d'électrons primaires est suffisamment énergétique pour ioniser les couches 
profondes des atomes et produire ainsi l'émission de rayons X par désexcitation (Figure 149 c). 
La résolution spatiale d'analyse est de l’ordre du micron et dépend de l'énergie de la raie X 
détectée, de la nature du matériau, de la fluorescence secondaire (Figure 148). Le détecteur est 







Le MEB utilisé en routine est un appareil Jeol JSM6490 associé à un analyseur EDX Oxford 
Instruments model 7573. Un MEB-FEG présent dans l’appareil FIB (focused ion beam) modèle 
XB1540 a été utilisé pour atteindre des grandissements supérieurs à x8000 difficilement 
accessibles avec le MEB classique.  
 
Figure 151 : Photos du a) MEB Jeol JSM6490+EDX et b) FIB XB1540 muni d’un MEB-FEG 
 
III. Caractérisations électrochimiques 
Les caractérisations électrochimiques sont réalisées en galvanostatique dans une cellule de 
cyclage élaboré pour cette étude (Figure 152 a) à l’aide d’un appareil VSP Biologic 3 canaux 
(Figure 152 b) et du logiciel EC-lab.  
 





Avant de placer les pastilles dans la cellule de cyclage, les batteries sont métallisées à l’aide 
d’une laque de platine pour assurer un bon contact électrique entre les collecteurs de courant 
en acier et la surface des électrodes composites. 
 
IV. Mesures de conduction 
Avant chaque mesure, les deux faces des pastilles sont métallisées pour avoir une bonne 
répartition du courant alternatif sur la surface de l’échantillon. 
 
1. Mesures de conduction électronique 
Les mesures de tension sont faites pour un courant  continu de 1µA à l’aide des appareils 
« Keithley 224 programmable current source », « Keithley 181 nanovoltmeter » et « Keithley 
705 scanner » Figure 153. Les mesures de conduction électroniques sont déduites des tensions 
mesurées en courant continu par la loi d’Ohm U = RI (avec U la tension en V, R la résistance en 
Ω ou S-1 et I l’intensité en A) et la formule σ = RS/e (avec σ la conduction en S.cm-1, S la surface 
de l’échantillon en cm² et e son épaisseur en cm). Ces mesures peuvent être conduites à 
différentes températures.  
 
Figure 153 : Photos des appareils a) Keithley 224 programmable current source, b) Keithley 181 
nanovoltmeter  et c) Keithley 705 scanner 
 
2. Spectroscopie d’impédance appliquée aux électrolytes solides  
a) Appareillage et exemple de mesure 
Les mesures de conduction électrique (ionique dans le cas de matériaux isolants) sont réalisées 
par spectroscopie d’impédance (courant alternatif) entre 5MHz et 5Hz à l’aide d’un appareil 
« hp 4192a lf impedance analyzer » (Figure 154). Les mesures peuvent être réalisées en 






Figure 154 : Photo de l’appareil hp 4192a lf impedance analyzer 
Pour chaque température testée, la valeur de la conduction totale (grain+joint de grains) est 
déduite des diagrammes de Nyquist (Figure 155). 
 
Figure 155 : Exemple de diagramme de Niquist pour une pastille de 8 mm de diamètre et de 1mm d’épaisseur du 




La technique de frittage flash (SPS) connait depuis 2004 un essor important au niveau national. Caractérisée par 
des temps de traitements thermiques très courts, elle a récemment démontré des potentialités intéressantes 
comme nouvelle voie de synthèse et réalisation en une étape d’objets finis, comme les batteries « tout solide ». 
Les travaux présentés visent la détermination des paramètres « machines » et « matériaux » gouvernant les 
phénomènes aux interfaces au cours de la densification ainsi que leur influence sur le comportement des objets 
obtenus. 
L’étude du comportement de différents mélanges pulvérulents cuivre/V2O5 confirme l’augmentation importante 
de la cinétique de réaction par utilisation du SPS. Cet effet est relié à l’application d’une pression constante durant 
le traitement, le mode d’élévation rapide de la température par pulses de courant n’apparaissant pas significatif. A 
l’opposé, l’étude de mélanges moins réactifs indique que la rapidité des traitements thermiques permet la 
réalisation d’assemblages denses de composites et ouvre la voie à l’assemblage de batteries « tout solide » en une 
étape. De tels accumulateurs permettraient d’importantes améliorations en termes de sécurité, un 
fonctionnement à très haute température et l’utilisation de matériaux d’électrode à haut potentiel (limite à 4,5V 
en liquide). 
L’étude de la mise en forme des différents constituants d’une batterie « tout solide », permettant d’extraire les 
critères généraux garantissant un assemblage optimum par frittage flash, a été réalisé dans un système modèle 
(Cu) possédant un électrolyte solide bon conducteur à température ambiante. La microstructure des poudres et les 
paramètres de frittage ont un rôle crucial sur la qualité des interfaces électrode/électrolyte et donc sur les 
performances électrochimiques. Ces dernières ont été contrôlées en configuration Cu-métal ou Cu-ion dans des 
batteries symétriques. Alors que dans le premiers cas, la croissance de dendrites à l’électrode négative génère des 
pertes de contact importantes et irréversibles à l’interface Cu/électrolyte, les batteries symétriques Cu-ion 
montrent une réversibilité sur une trentaine de cycles confirmant la faible dégradation des interfaces 
électrode/électrolyte. 
L’extension de ces résultats au système Li-ion potentiellement plus intéressant met en avant l’existence de limites 
intrinsèques aux matériaux notamment en termes de conduction ionique.  L’optimisation de la mise en forme, 
notamment par diminution de l’épaisseur de la couche d’électrolyte, a permis de s’affranchir de ces limites et de 
réaliser des batteries Li-ion « tout solide », nous permettant  l’utilisation de matériaux à haut potentiel (LiCoPO4), 
ouvrant la voie à la réalisation de nouveaux générateurs électrochimiques plus performants. 
 
Abstract 
The Spark Plasma Sintering technique (SPS) has known a significant growth since 2004 at a national level. 
Characterized by very short heat treatment duration, it has recently shown interesting possibilities as a new 
synthesis route and one-step realizations of assembled devices, such as "all inorganic solid state batteries". The 
aim of this thesis is to determine the "machine" and "materials" parameters that govern interfaces phenomena 
during the densification and their influence on the behavior of obtained objects. 
The study of the behavior of different powder mixtures of Cu/V2O5 confirms the significant increase in the reaction 
kinetics by using the SPS. This effect is related to the application of a constant pressure during treatment ; the 
rapid rise in temperature mode by current pulses does not appear significant. In contrast, the study of less reactive 
mixtures indicates that the rapid thermal processing allows the production of dense composites and opens the 
door to the one-step assembly of "all inorganic solid state batteries". Such accumulators allow significant 
improvements in safety, operation at high temperatures and the use of high potential electrode materials (limited 
to 4.5 V in liquid). 
The study of the making of various components of “all inorganic solid state batteries”, enables to extract the 
generals criteria guaranteeing an optimum assembly by Spark Plasma Sintering,  was perform on a model system 
(copper), known to have a solid electrolyte with high conductivity at room temperature. The powders 
microstructure and sintering parameters have a crucial role on the quality of electrode/electrolyte interfaces and 
therefore on the electrochemical performances. These interfaces were controlled in Cu-metal and symmetrical Cu-
ion batteries configurations. While in the first case, the growth of dendrites at the negative electrode generates 
important and irreversible losses of contact at Cu/electrolyte interface, the Cu-ion batteries show good 
reversibility on thirty cycles confirming the low degradation of electrode/electrolyte interfaces. 
Extending these results to the potentially more interesting Li-ion system highlights the existence of inherent 
materials limitations in terms of ionic conduction. The shaping optimization, by reducing the thickness of the 
electrolyte layer, has overcome these limitations permitting the assembly of Li-ion "all inorganic solid state 
batteries" and allowing the use of materials with high potential (LiCoPO4), paving the way for the realization of 
more efficient new electrochemical generators. 
